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2. INTRODUCTION  
 
Le parc nucléaire français compte deux grandes familles de réacteurs. La plus importante est 
constituée de réacteurs dédiés à la production d’électricité : on en compte 58 en exploitation. Ces 
réacteurs, exploités par EDF, ont pour but de convertir la chaleur dégagée par la fission de l’uranium 
en électricité. Le principal combustible utilisé dans ces réacteurs est le dioxyde d’uranium (UO2), dont 
l’enrichissement en 235U (seul isotope fissile de l'uranium présent à l'état naturel) est de l'ordre de 4 %.  
L’autre famille de réacteurs entre dans la catégorie des « réacteurs expérimentaux » dont l’objectif, 
cette fois-ci, est de fournir un flux de neutrons élevé, afin d’irradier divers matériaux dans le cadre de 
projets de recherche et de développement ou de médecine nucléaire (on parle aussi de réacteurs 
d’irradiations technologiques). Des expériences de physique (diffraction, diffusion…) nécessitant des 
faisceaux de neutrons peuvent également être réalisées. Ces réacteurs sont gérés par le CEA, en 
France, qui en possède une quinzaine en exploitation. En ce qui concerne le combustible, la nécessité 
de fournir un flux de neutrons élevé a cette fois-ci mené au développement d’alliages métalliques ou 
de composés intermétalliques fortement enrichis (appelés aussi HEU : High Uranium Enriched) : la 
plupart de ces réacteurs fonctionnent aujourd’hui avec des enrichissements supérieurs à 90 %.  
 
Ces niveaux d’enrichissement constituent un risque de prolifération nucléaire et la communauté 
internationale s’est mobilisée afin de procéder à la conversion des réacteurs de recherche de haute 
performance en France et à travers le monde, à l’utilisation de combustibles faiblement enrichis (LEU : 
Low Enriched Uranium). Le taux d’enrichissement maximum toléré par les instances internationales a 
été fixé par le Traité de Non-Prolifération (TNP) nucléaire, signé par une centaine de pays, dont la 
France, en 1968. Ce traité fixe à 20 % l’enrichissement maximum (donc 20 % en masse d’uranium 
235) pour les combustibles nucléaires civils. Afin de compenser cette baisse de matière fissile, une 
augmentation de densité significative au sein de l’élément combustible est nécessaire, le niveau de 
densité à atteindre dépendant directement du flux neutronique recherché. En effet, on distingue deux 
types de réacteurs expérimentaux dans le paysage global mondial : des réacteurs qui sont dits à flux 
modérés, et des réacteurs qui sont dits à haut flux. Pour les réacteurs à flux modérés, dont le réacteur 
Osiris sur le site de Saclay fait partie, il a été possible il y a un peu plus d’une dizaine d’années, de 
remplacer les « combustibles historiques » de type UAlx par des combustibles siliciures U3Si2, plus 
denses, qui permettent alors d’utiliser de l’uranium enrichi à 19,75 %. Pour les réacteurs de type haut 
flux, dont le Réacteur Jules Horowitz (RJH) en cours de construction sur le site du CEA Cadarache 
fera partie, un développement complémentaire est nécessaire. La voie d’un combustible particulaire 
uranium-molybdène (ou U(Mo)) est explorée en particulier. Celle-ci permettrait d’accroitre encore la 
densité en uranium (exprimée en g/cm3) du combustible. Le concept actuellement retenu implique que 
les particules d’U(Mo) soient dispersées au sein d’une matrice à base d’aluminium. Cette âme 
combustible est ensuite recouverte d’une gaine en aluminium pour former, in fine, une plaque de 
combustible.     
 
Depuis la fin des années 90, un large programme de développement du combustible U(Mo) a été 
mené, à travers différentes campagnes d’irradiation effectuées essentiellement en France, aux Etats-




de comportements sous irradiation, les alliages U(Mo) sont de bons candidats pour les combustibles 
particulaires des réacteurs de recherche. Cependant, une question majeure persiste quant à 
l’accommodation des gaz de fission, qui migrent dans la couche d’interaction se produisant entre le 
composé fissile et la matrice d’aluminium : il a été constaté que, sous certaines conditions 
d’irradiation, un  gonflement instable (appelé "pillowing") se produit, désavouant  ce combustible qui 
ne répond pas aux spécifications pour une utilisation sous des conditions sollicitantes, telles que 
celles visées dans le réacteur Jules Horowitz…  
 
Cette thèse rentre dans le champ d’application du projet CORJH (Combustible pour le RJH), mené au 
CEA, qui participe au développement du combustible U(Mo). 
 
Afin de répondre à ces enjeux, nous avons définis cinq chapitres qui ont pour principaux objectifs 
de développer des produits U(Mo) innovants, par l’intermédiaire : 
- d’un premier chapitre qui s'attachera à mieux cerner les problématiques associées au 
développement d'un combustible de haute densité pour les réacteurs expérimentaux afin 
de définir un programme d'étude, en soutien à ce développement, qui constituera la ligne 
directrice de cette thèse, 
- la méthodologie sera initiée par une étude bibliographique constituant le deuxième chapitre 
et permettant d’identifier les principales caractéristiques des produits U(Mo) connus : 
l’objectif sera de définir les premiers contours d’un cahier des charges pour l’obtention 
d’une poudre U(Mo) optimisée, pouvant, a priori, répondre à une utilisation en conditions 
d’usage,  
- une analyse fine de la microstructure par  une étude comparative multi-échelles "hors pile", 
(c’est-à-dire ne faisant pas intervenir des expériences d’irradiations neutroniques), des 
poudres identifiées comme « référence » compose le chapitre 3 : on pourra ainsi affiner le 
cahier des charges, notamment vis-à-vis de la rétention des bulles de gaz de fission et de 
la croissance de la couche d’interaction en cours d’irradiation, 
- le chapitre 4 aura pour objectif le développement de poudres à microstructures 
« optimisées », afin de répondre au cahier des charges préalablement établi : les produits 
développés seront alors soumis à la même démarche de caractérisation « multi-échelles » 
que les produits de référence, 
- finalement, le chapitre 5 sera entièrement dédié au dépôt d’une couche à effet barrière à la 
surface des particules d’U(Mo) par une méthode originale de CVD en lit fluidisé, cette 
couche devant inhiber la croissance du produit  d’interaction. 
 
Enfin, la conclusion permettra de faire une synthèse critique des  travaux de la thèse, des 
recommandations quant à l’utilisation d’une poudre optimisée seront également données et les 









CONTEXTE ET PROBLEMATIQUE 
 
 
L’objectif de ce chapitre est de décrire plus amplement le périmètre de la thèse, depuis la 
notion de réacteur expérimental à la spécificité des combustibles concernés. Ceci permettra 
de dégager des problématiques qui serviront à la définition de la ligne directrice de la thèse, à 
savoir l’étude des relations microstructures – propriétés d’usage, de poudres fissiles 
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1. CHAPITRE 1.  CONTEXTE ET PROBLEMATIQUE  
1.1. LES REACTEURS EXPERIMENTAUX 
Pour la qualification de tout matériau nucléaire, il est nécessaire de démontrer sa fiabilité par une 
approche expérimentale afin d’étudier au mieux les effets couplés, dans des environnements 
représentatifs. Ceci nécessite de pouvoir mettre en œuvre des expériences d’irradiations 
technologiques qui sont réalisées dans les réacteurs de recherche expérimentaux (Material Testing 
Reactors, MTRs). Ces expérimentations, sur lesquelles s’appuie la simulation numérique du 
comportement physico-chimique des matériaux sous irradiation, est une étape indispensable au 
développement de nouveaux systèmes, de la conception à la validation.  
Or, en Europe, tous les réacteurs de recherche expérimentaux ont été construits à la même époque et 
arrivent aujourd’hui en fin de vie. La liste des principaux réacteurs de recherche en fonctionnement de 
type MTR est présentée dans le Tableau 1. Elle comprend le réacteur français Osiris (situé au 
CEA/Saclay) qui devra être mis à l’arrêt d’ici quelques années puis démantelé. Renouveler les 
installations d’irradiations expérimentales est donc primordial, non seulement pour combler les 
besoins techniques mais également afin de maintenir une expertise scientifique de haut niveau à 
travers la formation de nouvelles générations de chercheurs, ingénieurs et opérateurs, dans le 
domaine du nucléaire. Enfin, ce type d’installation permet également de couvrir une part des besoins 
mondiaux en radioéléments artificiels nécessaires entre autres au domaine médical, tel que le 
molybdène 99. Notons qu'il existe également en Europe plusieurs réacteurs dédiés à l'utilisation de 
faisceaux de neutrons pour la physique comme Orphée à Saclay, le RHF à Grenoble ou encore FRM2 
à Munich. 
 
Tableau 1. Liste des principaux réacteurs de recherche expérimentaux en opération en Europe {D. Iracane 2008}. 
Réacteur Pays 




LVR15 Rep. Tchèque 1957 10 
Halden Norvège 1960 19 
HFR Pays-Bas 1961 45 
BR2 Belgique 1961 60 
Osiris France 1966 70 
 
Afin de répondre à ces différents besoins, il a été décidé de mettre en place une nouvelle 
génération de réacteurs expérimentaux en Europe, dont le Réacteur Jules Horowitz (RJH) qui 
est actuellement en construction sur le site de Cadarache. 
1.1.1. Caractéristiques générales du RJH 
Le RJH a été conçu pour être complètement polyvalent et modifiable, dans un environnement 
sécurisé. En effet (cf. Figure 1), la conception du RJH prend en compte : 
 
• des standards en termes de sécurité-sûreté aussi élevés que pour la construction d’une 




• un corps central du réacteur qui est démontable et changeable afin de permettre des 
modifications éventuelles pour des améliorations/applications futures, 
• une plateforme centrale d’exploitation qui comprend : 
- un laboratoire des produits de fission (mesures de gaz faible/haute activité majoritairement), 
- une cellule « alpha » (dédiée à des expériences de sûreté essentiellement), 
- des laboratoires « chauds » (gestion des dispositifs expérimentaux avant et après irradiation 
et gestion des produits à application médicale notamment) : ces dernières installations 
permettront de limiter les déplacements de produits radioactifs et d’en faciliter l’étude sur 
place, 
• enfin, un cœur de forme cylindrique, d’une hauteur et d’un diamètre de 60 cm, pouvant 
comprendre 34 ou 37 éléments combustibles, qui permettra d’atteindre une puissance nominale 




















Figure 1. Vue d’ensemble du projet de réacteur « Jules Horowitz » {D. Iracane 2005}. 
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Figure 2. Photographie montrant l’avancement du chantier fin Mars 2013 {J. Estrade 2013}. 
1.1.2. Les objectifs de recherche 
Le RJH offrira une plateforme technologique étendue et sera au centre de différents types 
d’études, portant sur : 
• le développement des combustibles des réacteurs de production d'électricité des générations 
II et III, sous différentes conditions d'irradiation, 
• le développement de matériaux innovants et de combustibles pour les réacteurs de 
génération IV sous différents environnements (très haute température, systèmes GFR, essais 
de différents caloporteurs tels que de l’eau supercritique, du plomb, du sodium…), 
• l’étude du comportement de différents combustibles en situation d’incident ou d’accident, 
• des irradiations sous sollicitation mécanique, afin de déterminer les effets d’irradiation sur 
divers matériaux utilisés dans différents secteurs de l’industrie nucléaire tels que les 
matériaux de structure, 
• enfin, la production d’isotopes radioactifs, pour une utilisation en médecine nucléaire (le RJH 
en sera un des principaux producteurs en assurant de 25 % à 50 % des besoins européens) 
ou dans le secteur industriel. 
Au total, c’est une vingtaine d’expériences qui pourront être réalisées simultanément au sein du 










Figure 3. Schématisation des expériences réalisables au sein du RJH {D. Iracane 2005}. 
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1.2. LES COMBUSTIBLES U(MO)/AL 
Les combustibles de réacteurs expérimentaux sont de géométries et de compositions particulières, 
comparées à celles des crayons « usuels » des réacteurs de production d’énergie. Ceci est lié au fait 
que les premiers sont dédiés à la production de neutrons, tandis qu’avec les seconds, la production 
de chaleur est recherchée.  
1.2.1. Caractéristiques : spécificités des combustibles pour réacteurs de recherche 
La géométrie et la nature du combustible dépendront de la puissance neutronique recherchée mais 
aussi de la température de fonctionnement (dépendante de la géométrie du cœur du réacteur). Les 
fortes densités de puissance que nécessite un réacteur de recherche expérimental ont rapidement 
amené au développement de combustibles se présentant le plus souvent sous la forme de plaques 
minces (mais aussi d’une variante de crayons ou de tubes) correspondant à des composites base 
aluminium, compte-tenu des valeurs de conductivité thermique visées. 
 
Les premiers combustibles développés (au début des années 60) comportaient une âme fissile à base 
de poudres UAlx (avec x = 2, 3 ou 4), produit à partir d’uranium enrichi à 93 % en 235U et dispersée 
dans une matrice d’aluminium. Ces combustibles rentraient dans la catégorie des « HEU » ou High 
Enriched Uranium, c’est-à-dire des matières uranifères fortement enrichies (à opposer aux matières 
LEU : Low Enriched Uranium). Vers la fin des années 70, il a été décidé de limiter l’enrichissement de 
l’uranium en raison des risques de prolifération nucléaire. La limite d’enrichissement a alors été fixée 
par le traité de non-prolifération nucléaire (TNP) à 20 % en 235U {A. Glaser 2005}. 
 
Suite à cette décision politique, une course au développement d’un combustible faiblement enrichi de 
très haute densité a été initiée. 
 
1.2.1.1. Les premières conversions HEU - LEU 
 
Une première étape a rapidement été franchie avec la qualification d’un combustible à base du 
composé intermétallique U3Si2. La charge en uranium de ce type de combustible atteignait  alors 4,8 
gU/cm3 (contre 2,3 gU/cm3 pour les combustibles U-Alx), permettant ainsi de limiter l’enrichissement du 
combustible de certains réacteurs à 19,75 % en 235U : 
- sous forme de plaques, par exemple pour le réacteur Osiris (70 MWth),  
- sous forme de tubes, pour le réacteur Maria en Pologne (30 MWth). 
 
Cependant, certains des autres réacteurs européens tels que le RHF (ILL/Grenoble), Orphée 
(CEA/Saclay), BR2 (Belgique) et le RJH (CEA/Cadarache), ne peuvent pas être dotés d’un tel 
combustible sans voir leurs performances diminuées ou leur consommation de combustible 
augmentée. Il a donc fallu poursuivre les efforts de développement d’un combustible dont la densité 
en uranium accrue permettrait de répondre aux conditions de fonctionnement sollicitantes de ces 





Le principal candidat est l’alliage U(Mo) qui est en cours de qualification et dont les développements 
seront adaptés en fonction des besoins des différents réacteurs expérimentaux. 
 
1.2.1.2. Développements en cours pour les réacteurs à flux de neutrons modérés 
Ces réacteurs possèdent généralement des puissances thermiques maximales de l’ordre de 100 
MWth. Dans ce cas, le combustible U(Mo) envisagé est de nature particulaire et sa charge en uranium 
est de l’ordre de 8 gU/cm3. Il peut se présenter sous deux formes : en « plaque » ou « cylindrique », 
selon la géométrie du cœur.  
 
 La géométrie de type « plaque » (dont le combustible RJH fait partie) : les particules uranifères 
sont dispersées dans une matrice d’aluminium pur ou d’alliage à base d’aluminium (notamment 
aluminium-silicium), le mélange particules/matrice constituant l’âme combustible. L’intégrité de 







Figure 4. Représentation schématique du combustible particulaire {D. Wachs 2010}. 
 
Un exemple de gamme de fabrication pour une géométrie de type « plaque » est illustré ci-dessous 
(ici, la poudre uranifère est obtenue par broyage), pour les trois types de combustible particulaire UAlx, 
U3Si2 et U(xMo) {A. Ballagny 2008}. Dans tous les cas, la plaque finale est obtenue en colaminant à 
chaud les deux feuilles d’alliage d’aluminium (supports inférieur et supérieur) avec la matrice (qui est 
placée dans un cadre). Enfin, la plaque est soumise à un test d’étanchéité, le « blister test », à une 
température variable selon les fabricants (environ 450°C, chez AREVA-CERCA à Romans/Isère, 
France) : cette dernière étape permet de vérifier le bon déroulement des différentes étapes de 














Figure 5. Principe du procédé de fabrication de plaques combustibles par « colaminage » {A. Ballagny 2008}. 
Revêtement Al : gainage 





Les plaques obtenues sont ensuite assemblées pour former un élément combustible. Dans 
certains cas, comme celui du RJH, les plaques sont préalablement cintrées pour former un 








Figure 6. Elément combustible du RJH {D. Iracane 2005}. 
 
Il faut 3 séries de 8 plaques de dimensions 700 mm x 70 mm x 1,27 mm (respectivement : longueur, 
largeur et épaisseur) pour former un élément combustible du RJH. Ce combustible est qualifié de 
« combustible froid » : sa température à cœur est de l’ordre de 100 °C dans les conditions nominales 
de fonctionnement, moyennant un débit très élevé de fluide caloporteur (eau) circulant entre les 
plaques. Pour que ce débit reste suffisant, la distance inter-plaques doit peu varier sous irradiation, ce 
qui impose que les plaques aient un gonflement modéré (de l’ordre de 200 µm au plus, dans 
l'épaisseur).  
 
- La géométrie de type « cylindrique » (pour le réacteur expérimental coréen AHR : Advanced 
Hanaro Reactor - 30 MWth, par exemple) : l’âme combustible est composée par compactage 
des particules uranifères et d’aluminium (ou d’alliage base aluminium). En revanche, le design 
de ce combustible se rapproche de celui d'un crayon avec un gainage (en aluminium lui aussi). 
Il est obtenu par un procédé de coextrusion à chaud (à environ 400°C). Le « Blister Test » est 
également appliqué à ce type de combustible. Avec cette géométrie (cf. Figure 7), les 
températures atteintes au cœur de l'âme combustible sont de l’ordre ou légèrement supérieures 
à 200°C : ce type de combustible U(Mo) est qualifié  de « combustible chaud », par opposition à 












Figure 7. Combustible particulaire de forme « cylindrique » en coupe transversale (macrographie) {K.C. Sears 
2007}. 
Plaques cintrées 
Barre de contrôle 
neutronique 
Jointure 
Gainage en alliage d’aluminium 
(obtenu par coextrusion) 




1.2.1.3. Développement en cours pour les réacteurs à haut flux de neutrons 
Pour atteindre des puissances qui peuvent être supérieures à 100 MWth et/ou des flux de neutrons 
élevés, le combustible U(Mo) divisé ne suffit pas toujours car la charge maximale en U atteignable 
dans le combustible est insuffisante. Un concept dit « monolithique » qui permet d’atteindre des 
densités de l’ordre de 15 gU/cm3 est alors envisagé. Dans cette configuration, une feuille d’alliage 
U(Mo) (épaisseur : 250 à 500 µm) est placée dans un gainage en alliage d’aluminium (avec 
éventuellement une couche barrière, en zirconium ou autre, entre la feuille d’U(Mo) et la gaine) : cf. 
Figure 8. Le gainage peut être assuré, entre autres, par soudage par friction (FSW) ou par pressage 
isostatique à chaud (HIP) aux environs de 500°C. Ce  type de design concerne essentiellement des 
réacteurs de recherche américains de forte puissance (comme ATR en Idaho – 250 MWth) mais aussi 
des réacteurs de plus faible puissance thermique, exploités pour leurs lignes de faisceaux de 








Figure 8 : Représentation schématique d'un combustible monolithique {D. Wachs 2010}. 
 
1.2.1.4. Les combustibles pour réacteurs expérimentaux : bilan  
Le tableau 2, ci-après, récapitule les principales caractéristiques des différents types de combustibles 
utilisés ou en cours de développement pour les réacteurs expérimentaux.  
 
Tableau 2. Récapitulation des principales caractéristiques des combustibles utilisés dans les réacteurs de 














Date de mise en 
œuvre 
UAlx Al pur >90 2,3 Particulaire 
Début des 
années 60 
U3Si2 Al pur >20 4,8 Particulaire 
Fin des années 
70 




En cours de 
développement 
U(Mo) Néant <20 15 
Monolithique 
(plaque) 
En cours de 
développement 
 
Cette thèse entre dans le cadre du programme CORJH (COmbustible RJH) du CEA et a pour 
mission de contribuer au développement du combustible U(Mo) particulaire (sous forme 
de plaque). 
Revêtement Al 





1.2.2. Comportement global en réacteur 
L’effort international mené afin de développer, qualifier et certifier le combustible particulaire U(Mo) est 
porté principalement par des programmes américains (RERTR), français et européens (IRIS, E-
FUTURE…), coréens (KOMO) et russes (KM). Les limites actuelles d’utilisation de ce combustible 
rendent nécessaire la modification de ses caractéristiques, d’un point de vue « matériau ». En effet, 
les tests d’irradiation (notamment ceux du programme IRIS, avec des géométries de type plaque 
représentatives de celles du RJH) ont montré que le comportement du combustible U(Mo) sous 
irradiation était optimisé lorsque ce dernier se trouvait sous sa forme allotropique cubique γ-U(Mo), 
stable à haute température (cf. Annexe A1) mais restait problématique, dans certains cas, et encore 
incompatible avec son utilisation en réacteur, à de fortes puissances. 
Le comportement instable du combustible U(Mo) sous irradiation est associé au développement entre 
les particules U(Mo) et la matrice d’Al d’une couche d’interaction (CI), contenant les trois éléments U-
Mo-Al,: cf. Figure 9. Cette couche est dans l’incapacité de retenir, sous forme de bulles stables, les  
gaz de fission créés (majoritairement xénon et krypton). Ces bulles migrent vers l’interface CI/matrice 
où elles percolent, pouvant générer ainsi des zones de cloquage (ou « pillowing ») jusqu’à entraîner, à 











Figure 9. Micrographies  en électrons rétrodiffusés de particules U(Mo) (a) présentant une couche d’interaction de 
faible épaisseur puis (b) de forte épaisseur avec l’apparition de zones de percolation des bulles de gaz {A. 
Leenaers 2004}. 
 
Compte-tenu de ce comportement, un intense effort de R&D est mené au niveau international pour 
modifier ou supprimer l’interaction combustible/matrice. Deux voies principales ont été identifiées et 
sont poursuivies à ce jour : 
 l’ajout de Si dans la matrice Al : l’objectif est de modifier la nature de la CI (pouvant influencer 
son comportement vis-à-vis de la rétention des gaz de fission) ainsi que la cinétique de formation 
de cette dernière, 
 le revêtement des particules U(Mo) par une couche barrière dans l’objectif de supprimer ou de 
ralentir fortement le développement de la couche d’interaction.  
 
Aucune de ces deux voies n'appréhende le rôle joué par la microstructure des particules U(Mo) sur la 
rétention des gaz de fission en leur sein et sur les interactions U(Mo)/Al. C'est sur cette approche que 








1.3. BILAN : PRINCIPALES PROBLEMATIQUES IDENTIFIEES ET PROGRAMME D'ETUDE 
Comme cela vient d'être évoqué une approche originale et complémentaire aux deux voies 
d’amélioration précédentes a été identifiée dans le cadre de la thèse et en constituera le principal axe 
de recherche. Celle-ci portera sur le développement d’une poudre U(Mo) à microstructure 
« optimisée ». Il s’agira d’aborder les deux principales problématiques connues (rétention des bulles 
de gaz de fission et croissance de la couche d’interaction), comme pouvant être résolues, soit 
partiellement, soit totalement, par la modification ou plutôt la « personnalisation » de la microstructure 
de la poudre U(Mo).  
 
Dans une logique d'optimisation du produit "U(Mo) particulaire" à la fois du point de vue de ses 
caractéristiques intrinsèques que de celui des interactions combustible/matrice, nous nous proposons 











Pour remplir cet objectif, quatre étapes principales ont été définies : 
 
- Une étude bibliographique (Chapitre 2) qui aura pour but d’identifier :  
• les différents procédés de fabrication de poudres U(Mo) existant aujourd’hui (et 
plus particulièrement les procédés et produits pouvant être qualifiés comme 
« référence » au sein de la communauté U(Mo)), 







- Une étude expérimentale sur des poudres U(Mo) "de référence" (Chapitre 3) par une 
démarche de caractérisation « multi-échelles » afin de pouvoir déterminer les caractéristiques 
microstructurales de l’échelle d’un lot de poudre à celle du grain, voire du joint de grain, avec 
l’objectif de corréler ces paramètres à leur comportement sous irradiation sur la base du 
retour d'expérience dont on dispose. 
 
Cette section aura pour double objectif :  
- d’établir un premier lien entre les caractéristiques macro/microstructurales des poudres « de 
référence » et leur comportement sous irradiation, 
- d’identifier les caractéristiques macro/microstructurales clés, pouvant influencer leur 
comportement sous irradiation. 
L'objectif, au final, sera de dégager des solutions d'amélioration du comportement du combustible 
U(Mo)/Al portant à la fois : 
 
- sur les caractéristiques microstructurales des particules U(Mo) (en lien avec leur procédé 
de fabrication), 












- Une étude expérimentale comparative (par rapport aux poudres de référence) portant 
sur le développement d'une poudre U(Mo) « optimisée » (Chapitre 4).  Il s’agira ici : 
• d’identifier et de développer des procédés de fabrication de poudres U(Mo) 
innovants, susceptibles d’apporter des caractéristiques particulières et originales 
répondant à nos problématiques, 
• de vérifier ensuite, la pertinence de nos choix de procédés par l’application de la 
démarche de caractérisation « multi-échelles » précédemment définie, aux 





- Une étude complémentaire portant sur le revêtement des particules U(Mo) par une 
couche à effet barrière (Chapitre 5).  Celle-ci comprendra : 
 
- une étude bibliographique (Chapitre 5A) permettant d’identifier : 
• le matériau qui nous paraitra le plus judicieux à déposer à la surface des 
particules U(Mo),  
• le procédé de dépôt le plus adapté à notre application, 
 
- un programme expérimental (chapitre 5B) destiné à : 
• tester la faisabilité de la technique de dépôt précédemment identifiée, 
• apporter des éléments de réponse sur l’effet barrière obtenu. 
 
L’objectif de cette section sera de développer une poudre U(Mo) revêtue ne donnant pas (ou peu) lieu 
à la croissance d’une couche d’interaction avec l'Al. 
 
Une synthèse critique des travaux réalisés achèvera ce travail et aboutira à des 
recommandations sur le développement d'une poudre U(Mo) optimisée : 
 
- d’un point de vue intrinsèque (à la fois pour la rétention des gaz de fission et pour la 
croissance de la couche d’interaction) et  
- en synergie avec une solution développée pour réduire l’interaction combustible/matrice, 
afin d’améliorer le comportement du combustible sous irradiation … 
Son objectif principal sera d'obtenir des éléments sur les liens entre : 
- une méthode de fabrication et les caractéristiques des poudres en résultant, 
- ces caractéristiques et le comportement sous irradiation de l'U(Mo). 
In fine, on cherchera à établir un cahier des charges « Poudre U(Mo) optimisée : caractéristiques 
macro/microstructurales clés » comprenant les différentes propriétés que doit a priori posséder la 
poudre U(Mo) afin de pouvoir obtenir un comportement sous irradiation « optimisé ». 
L’objectif final sera de proposer un type de poudre innovant, permettant de répondre au mieux aux 






ETAT DE L’ART – CARACTERISTIQUES DE PRODUITS (U)Mo CONNUS 
 
A l’issue de la description du contexte, des problématiques générales et des orientations 
données à la thèse, le principal challenge à relever peut être défini ainsi : chercher à 
fabriquer un combustible U(Mo), ayant une microstructure permettant d’atteindre des 
performances acceptables sous irradiation. Une première étape, incontournable, 
consistera donc à développer un procédé d’élaboration de poudres permettant d'assurer la 
maîtrise de différents paramètres, et donnant lieu à l’obtention de microstructures favorables à 
leur utilisation sous irradiation. Le présent chapitre s’attachera, dans un premier temps, à 
répertorier les principaux procédés actuellement mis en œuvre ou envisageables pour obtenir 
des poudres U(Mo), d’après la littérature ouverte. Sur la base du retour d'expérience d'un 
certain nombre d'irradiations, des liens entre caractéristiques microstructurales et 
comportements seront discutés, dans l'objectif de chercher à définir quelles caractéristiques 
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2. CHAPITRE 2.  ETAT DE L’ART –  CARACTERISTIQUES DE PRODUITS U(MO)  
CONNUS  
2.1. LE COMBUSTIBLE PARTICULAIRE : PROCEDES DE FABRICATION ET PROPRIETES 
2.1.1. Procédés « conventionnels » de fabrication de poudres U(Mo) 
La communauté scientifique retient actuellement trois procédés applicables à la fabrication de 
combustibles particulaires U(Mo) : le procédé d’atomisation centrifuge, le procédé de broyage et le 
procédé d’hydruration – déshydruration {O.D. Neikov 2009}. Leurs caractéristiques ainsi que celles 
des poudres obtenues dont nous connaissons le comportement sous irradiation, sont décrites ci-
après. 
2.1.1.1.  Le procédé d’atomisation 
Il existe différents procédés d’atomisation, le procédé le plus utilisé et qui sera décrit ci-dessous est 
l’atomisation centrifuge par disque rotatif {K.C. Kyu 1998}. Il a été développé par le centre de 
recherche nucléaire coréen (KAERI : Korea Atomic Energy Research Institute). 
 
La technique consiste à faire couler un alliage fondu (dans notre cas de l’U(Mo)) sur un disque en 
rotation sous atmosphère inerte (le plus souvent : argon ou hélium). L’alliage est fondu par chauffage 
à induction à une température supérieure de 200°C à  sa température de fusion, soit à peu près 
1300°C pour une teneur en molybdène comprise entre 6 et 10 % en masse. La fusion de l’alliage est 
effectuée dans un creuset réfractaire en graphite recouvert par une couche de céramique résistante à 
haute température (zircone), le creuset étant placé dans une chambre d’atomisation mise sous vide 
{J.M. Park 2010}. Suite à une fragmentation du liquide par contact avec le disque, des gouttelettes se 
forment et sont projetées par force centripète contre la paroi de la chambre d’atomisation pour être 
récupérées sous forme de poudre.  
 
Le phénomène physique principal impliqué lors de la fabrication de ces poudres est donc une 
solidification rapide de l’alliage U(Mo) qui a lieu lors du passage des gouttelettes à travers 











Les principales caractéristiques morphologiques de la poudre ainsi obtenues (cf. Figure 11) 
peuvent être ajustées par certains paramètres du procédé et sont définies par {C. Kim 1999} : 
 
 Une distribution en taille des particules étroite, contrôlée par la vitesse de coulée de l’alliage 
sur le disque. {B. Champagne et R. Angers 1984} ont montré que, dans le cas de poudres 
métalliques (zinc, aluminium, cuivre), pour un faible débit (1920 g/min), la distribution en taille était 
de forme bimodale, alors que pour une vitesse de coulée élevée (de l’ordre de 6240 g/min), la 
distribution en taille obtenue était monomodale.  
 
 La taille moyenne des particules est de l’ordre de 80 µm, avec la possibilité de fabriquer des 
poudres de granulométries diverses, allant de quelques microns à plus de 200 µm : 
- lorsque le diamètre et la vitesse de rotation du disque diminuent, la taille des particules 
augmente {S.J. Oh 2006}, 
- lorsque la quantité d’hélium gazeux dans le mélange He/Ar augmente, la taille des 
particules U(Mo) augmente et ces particules ont une forme plus sphérique {S.J. Oh 2006}. 
Afin d’atteindre les spécificités granulométriques exigées au cours des étapes de fabrication des 
plaques combustibles, un mélange de plusieurs lots est nécessaire : en effet, il est impossible par 
ce type de procédé d’obtenir en un seul lot la granulométrie adéquate. 
 
 Les particules sont sphériques et présentent une surface régulière : il a été démontré que la 
tension superficielle participait grandement à ces caractéristiques {L.K. Druzhinin 1983}. Elle est 
influencée par la nature du disque utilisé et en particulier sa conductivité thermique. En effet, une 
conductivité thermique élevée et la dissipation rapide de la chaleur, permettent la formation d’une 
couche d’alliage « glacée » sur les bords du disque. Les gouttelettes, issue de cette couche de 
« glace » ont alors déjà la forme d’une sphère avant de se solidifier complètement et restent 
inchangées au contact de la paroi {K.H. Kim 1997}. La sphéricité des particules atomisées a pu 
être évaluée par le calcul de l’indice d’élongation (les détails sur la méthode de calcul des indices 
d’élongation des différentes poudres étudiées au cours de la thèse sont donnés en annexe A2). 

















Quelques propriétés macro/microstructurales conséquentes au procédé d’atomisation centrifuge 
par disque rotatif sont également disponibles dans la littérature :  
 
 Une poudre en phase γ (forme haute température de structure cubique centrée de 
l’uranium : cf. Annexe A1) est obtenue, suite à la trempe subie par les gouttelettes. 
 
 De façon générale, les compositions moyennes des poudres obtenues sont fidèles aux 
compositions attendues. 
 
 La densité augmente lorsque la taille des particules diminue : ceci est dû à la porosité 
acquise lors du processus de refroidissement. En effet, les particules les plus grosses 
vont « piéger » davantage les gaz utilisés pour refroidir les gouttes et vont de ce fait présenter 
une plus grande porosité {J.E. Flinn 1990}.  
 
 Les particules de taille plus petite ont des grains plus petits (quelques micromètres) : en 
effet, les particules les plus petites sont refroidies rapidement, ce qui limite le temps disponible 
pour une solidification complète et a pour conséquence la formation de grains de petite taille 
{M.K. Meyer 2002}. 
 
 La vitesse élevée de refroidissement lors d’une atomisation centrifuge exclut l’établissement 
de l’équilibre thermodynamique tel qu’il est décrit par le diagramme de phases U(Mo), après le 
refroidissement des particules, maintenant donc un phénomène de microségrégation qui est 
inhérent au processus de solidification (cf. Figure 12). En effet, les joints de grains, qui se 
solidifient en dernier, auront la composition de la dernière goutte de liquide qui correspond à une 
composition appauvrie en molybdène alors que le centre du grain, qui se solidifie en premier, 
aura une concentration en molybdène plus élevée : on a une hétérogénéité de la concentration 














Figure 12. Diagramme binaire U(Mo) : illustration du phénomène de microségrégation lors de la solidification 




Le Tableau 3, ci-dessous, récapitule pour différents alliages U(Mo) les différents niveaux 
d’hétérogénéités évalués à partir des paramètres de maille mesurés par diffraction de neutrons {J.M. 
Park 2010}. 
 
Tableau 3. Evolution de la teneur en molybdène au sein d’une poudre atomisée {J.M. Park 2010}. 
 
 
Par exemple, dans le cas d'un alliage U + 8 %m. Mo (U(8Mo)), la teneur en Mo au cœur des grains γ 
est de 18,0 at.% (soit 8,1 %m.), contre seulement 14,1 at.% (soit 6,2 %m.) à leur périphérie, soit un 
écart de 2 %m. 
Ceci pourrait avoir pour conséquences {J.M. Park 2010 – K.H. Kim 1997} : 
- de favoriser une décomposition de la phase γ en phase α, qui démarrerait préférentiellement 
aux joints de grains (appauvris en Mo),  
- d’amplifier le phénomène d’interdiffusion entre le combustible et la matrice d’Al ou d’Al(Si) en 
raison de la présence de chemins de diffusion préférentiels, par la phase α et par les joints 
de grains pauvres en Mo, d'autant plus que la réactivité de la phase α vis à vis de l'Al est 
supérieure à celle de la phase γ. 
 
 Enfin, les différences de vitesse de refroidissement (en lien avec la taille des particules) 
entraînent des différences de microstructure : on observe souvent des grains colonnaires en 
périphérie des particules, en raison d’une vitesse de refroidissement plus rapide qu’au centre où 
les grains auront une forme plutôt équiaxe (cf. Figure 13). Cette microstructure n’est a priori pas 
la plus favorable. En effet, les grains équiaxes sont recherchés pour leur comportement isotrope 
qui est plus favorable pour l’obtention d’un gonflement contrôlé sous irradiation {K.H. Kim 1997}. 
Lors de l’interaction combustible/matrice, une microstructure colonnaire pourrait aussi faciliter la 
diffusion de l’aluminium vers le cœur des particules (par un effet de court-circuit de diffusion aux 









Figure 13 . Micrographie électronique d’une particule U(Mo) atomisée (après révélation des joints de grains par 





Maintenant, d’un point de vue de l’industrialisation du procédé, puisque les poudres métalliques se 
solidifient lors de leur passage sous une atmosphère de gaz inerte, de grandes chambres sont 
nécessaires. En effet, la partie comprenant le disque rotatif a un diamètre compris entre 80 et 200 
mm, mais la solidification des particules fondues nécessite l’utilisation de chambres de plusieurs 
mètres de diamètre {O.D. Neikov 2009}. L’investissement est donc conséquent même pour produire 
de petites quantités de poudre. Une technique est actuellement à l’étude pour limiter les tailles de 
chambres, il s’agit de l’atomisation couplée avec un système de changement de trajectoire des 
particules : CCA ou cyclonic centrifugal atomisation {O.D. Neikov 2009}. La récupération des poudres 
pose également problème car cette étape n’est pas automatisée et nécessite l’intervention d’un 
opérateur. Néanmoins, le procédé d’atomisation centrifuge par disque rotatif est aujourd’hui la 
technique la plus développée pour la production de poudres U(Mo) et est considérée comme 
industrialisable.  
 
La méthode d’atomisation centrifuge par disque rotatif implique une fragmentation mécanique d’un 
alliage U(Mo) préalablement fondu. Il est également possible d’obtenir de la poudre grâce à un 
procédé de fragmentation mécanique de l’alliage sous forme solide : le broyage. 
 
2.1.1.2. Le procédé de broyage 
Il s’agit d’une méthode de production de poudre communément employée sur des matériaux fragiles, 
tels que des céramiques ou des phases intermétalliques. Elle est mise en œuvre par AREVA-CERCA 
(usine située à Romans sur Isère, en France) dans le cycle de fabrication des combustibles nucléaires 
de type aluminures ou siliciures (ceux-ci étant actuellement toujours employés dans certains réacteurs 
de recherche). Peu de détails de la part de l’industriel sont disponibles sur cette technique mais on 
peut mentionner l’existence de différentes méthodes de broyage et outils de broyage disponibles dans 
le commerce : broyeur à boulets, à marteaux, par vibration, par abrasion, en voie sèche, en voie 
humide… La taille et la forme des particules obtenues sont naturellement influencées par les 
mécanismes de compression, d’abrasion, de cisaillement et d’impact mis en jeu, les objectifs 
principaux étant de réduire des copeaux en particules ou de changer la forme des particules. 
En tout cas, aucune production de poudre U(Mo) à l'échelle industrielle n’a été mise en œuvre par 
broyage car les « pions » préalablement élaborés par fusion à l’arc et destinés à être broyés 
présentent les caractéristiques mécaniques d’un alliage ductile et sont donc très difficile à broyer par 
des méthodes classiques. 
Il est également fait mention, dans la communauté scientifique, du développement par l’AECL (Atomic 
Energy of Canada Limited) d’un procédé de cryo-broyage mais les informations disponibles dans la 
littérature ouverte concernant ce type de procédé sont également très limitées. En tout cas, la 
nécessité de travailler sous atmosphère contrôlée (en raison de la pyrophoricité de l’alliage) entraîne 
des difficultés de réalisation des opérations en boîte à gants ainsi que des risques d’incorporation 
d’azote (si l’inertage se fait par l’azote et/ou si l’on a recours à de l’azote liquide pour refroidir le 
matériau). Tout ceci rend ce procédé de fabrication difficilement industrialisable.  
Ces poudres (cf. Figure 14) présentent des formes irrégulières (indices d’élongation supérieurs à 2,2, 
cf. Annexe A2) et contiennent des impuretés dues aux outils de broyage et/ou à l’oxydation subie lors 














Figure 14. Image MEB de poudres U(Mo) obtenues par broyage (a) fabrication CERCA et par cryo-broyage (b) 
{C.R. Clark 1998}. 
 
Les poudres obtenues par les procédés de broyage cités ci-dessus résultent d’une fragmentation 
mécanique. Le procédé qui suit relève d’une autre « famille » de procédé qui est la fragmentation 
chimique, à partir d’un pion d’alliage U(Mo). 
 
2.1.1.3. Le procédé d’hydruration - déshydruration 
Cette troisième méthode constitue le dernier procédé actuellement identifié comme « de référence » 
par la communauté U(Mo). Cette dernière présente de nombreuses combinaisons et possibilités. En 
effet, on distingue deux grandes familles de procédés d’hydruration - déshydruration (HD) : 
 une méthode « classique » ou HD principalement développée par le laboratoire chilien du 
CCHEN (Chilean Nuclear Energy Commission), 
 une méthode par broyage ou « milling », souvent appelée HMD pour « Hydride - Milling - 
Dehydride » ou « Hydruration - Broyage - Déshydruration », principalement développée 
par le laboratoire canadien AECL (Atomic Energy of Canada Limited).   
 
Néanmoins, le principe de base de ces procédés reste le même. Il s’agit : 
- d’hydrurer l’alliage U(Mo) par une incorporation d’hydrogène au sein de sa 
microstructure : l’alliage est obtenu par une étape de fusion/solidification (tout comme 
pour les procédés d’atomisation et de broyage) éventuellement suivie d’un recuit 
d’homogénéisation sous vide et/ou d'un autre type de recuit (destiné à déstabiliser 
partiellement la phase γ), 
- de déshydrurer jusqu’à décrépitation du massif pour  l’obtention de poudres. 
 
Les mécanismes par lesquels l’alliage U(Mo) est rendu fragile ont été décrits par {L. Powell 1976}. On 
en compte trois principaux :  
- le durcissement intergranulaire, 
- l’occupation des sites interstitiels de la matrice par l’hydrogène,  
- la différence de densité entre l’alliage et la phase hydrurée et donc le changement 







Ces trois mécanismes sont en grande partie à l’origine de la fissuration inter- (les deux premiers) et 
intra- (le dernier) granulaire observée lors du processus d’hydruration.   
 
 La méthode « classique » ou HD {S. Balart 2000 - M.I. Solonin 2000 - F.B.V. Oliveira 2007 
- L. Olivares 2009} présente 4 étapes majeures. Il s’agit de réaliser : 
 
1ère étape : un traitement chimique à l’aide d’une solution d’acide dilué afin de contrôler l’oxydation du 
matériau et ainsi limiter ses propriétés pyrophoriques (passivation).  
2ème étape : un traitement thermique afin de produire une quantité de phase α conséquente. Ceci 
est obtenu par recuit au voisinage de la température où la décomposition eutectoïde est la plus rapide 
(cf. Annexe A1), soit autour de 560 °C pendant une durée de 10 à 24 heures. En effet, selon {S. Balart 
2000 - M.I. Solonin 2000 - F.B.V. Oliveira 2007 - L. Olivares 2009}, le principe de base de ce procédé 
repose sur le fait que la réactivité de l’hydrogène vis-à-vis de l’uranium est bien plus importante quand 
ce dernier se trouve en phase α. Cette phase, qui se forme d'abord préférentiellement au niveau des 
joints de grains de l’alliage U(Mo) (zones déplétées en Mo), va entraîner lors du procédé 
d’hydruration, une fragilisation du matériau avec l’apparition de fissures intergranulaires (les fissures 
suivent en effet le contour des anciens joints de grains de la phase γ), induisant ainsi la fragmentation 
du massif et l’obtention de poudre. Le temps nécessaire à la fragilisation du matériau dépend 
directement de la proportion de phase α/γ.  
3ème étape : l’hydruration de l’uranium (en phase α-U) : 3H2 + 2α-U + U2Mo                      2UH3 + U2Mo 
4ème étape: la déshydruration du composé UH3 pour reformer l’α-U, la réaction d’hydruration étant 
réversible.  
Les pressions d’hydrogène ainsi que les températures conduisant à la formation / décomposition de 
l’hydrure sont indiquées dans {I. Grenthe 2010}. 
La dernière et 5ème étape consiste à effectuer un traitement thermique à haute température 
(typiquement 1000°C) afin de retrouver, après tremp e, la phase γ métastable.  
 
L’enchaînement des étapes n’est pas exhaustif et peut être modifié pour tendre vers les 
caractéristiques granulométriques souhaitées. Il est possible par exemple d’effectuer plusieurs 
cycles d’hydruration - déshydruration, jusqu’à l’obtention d’un niveau de saturation en hydrogène 
de l’alliage satisfaisant. La Figure 15 illustre, à titre d’exemple, la morphologie d’une poudre 














 La méthode HD complétée par du broyage : HMD  
 
Selon d’autres références bibliographiques {E. Pasqualini1,2 2002 - Y.F. Xiong 2010 - L. Olivares 
2008 - M. Chen 2010}, il serait également possible d’hydrurer l’alliage U(Mo) sous sa forme γ à des 
niveaux de températures et de pressions relativement bas. Dans ce cas, les traitements 
thermiques destinés à transformer la phase γ en phase α avant l’étape d’hydruration ne sont donc 
plus nécessaires et une nouvelle étape qui consiste à saturer l’U(Mo) en hydrogène apparait : 
 
1ère étape : recuit d’homogénéisation afin d’obtenir une répartition uniforme du Mo au sein du 
matériau.  
2ème étape : solubilisation de l’hydrogène dans le matériau. Il s’agit en fait de maintenir l'alliage 
(non pas le lingot mais des morceaux de celui-ci afin d’optimiser le procédé, en ayant des rapports 
surface/volume favorables à l’interaction avec l’hydrogène) à une température de 700 °C pendant 1 
heure sous 1 atmosphère d’hydrogène pur. Cette étape est nécessaire avant de procéder à l’étape 
d’hydruration en phase γ. En effet, l'alliage γ-U(Mo) permet difficilement la solubilisation 
d’hydrogène et devient fragile à partir d’un certain seuil d’absorption (25 ppm, d’après {M. Chen 
2010}).  
3ème étape : hydruration. Le principe est le même que pour le procédé « HD ». L’alliage est 
maintenu à des températures comprises entre 50 et 190 °C sous une pression de 1 atmosphère 
d’hydrogène pur pendant 36 heures afin de former le composé UH3, sachant que le taux maximum 
d’absorption se trouve autour de 120 °C (on peut ob tenir des taux d’absorption de l’ordre de 1 
l/min/kg) {E. Pasqualini2 2002}. 
4ème étape : passivation. Cette passivation est réalisée en exposant l’alliage à un mélange 
air/argon dans lequel la quantité d’air est augmentée progressivement de 25 à 50 %. Ceci permet 
d’oxyder la surface et de créer une couche de protection passive, de façon à diminuer voire inhiber 
le caractère pyrophorique de l’hydrure. Le broyage peut alors être réalisé soit sous atmosphère 
pauvre en oxygène, soit à l’air à l’aide d’un mortier. 
5ème étape : broyage. Afin d’initier la fragmentation des copeaux de l’alliage U(Mo), et de contrôler 
la granulométrie de la poudre obtenue, un dispositif de broyage peut être utilisé. L’étape de 
broyage peut représenter un risque de contamination superficielle (par les outils de broyage) et 
également d’oxydation spontanée.  
6ème étape : déshydruration. Cette étape peut être effectuée sous vide dans la même chambre que 
celle utilisée pour l’incorporation d’hydrogène et pour l’hydruration. Lorsque l’hydrogène est évacué 
de la poudre, cette dernière se densifie.  
7ème étape : passivation supplémentaire. Celle-ci est destinée à éviter une oxydation prématurée 
des poudres obtenues. Elle est réalisée avant de pouvoir exposer l’échantillon à l’air libre.  
 
Les principaux avantages et inconvénients respectifs de ces deux procédés de fragmentation 
chimique ainsi que certaines des propriétés des produits finaux obtenus sont récapitulés dans le 






Tableau 4. Comparaison des méthodes « HD » et « HMD ». 
Méthodes Avantages Inconvénients 
« HD » 
Simplicité et sécurité du procédé (par 
rapport au HMD où le broyage est 
associé à un risque de pyrophoricité). 
Les poudres obtenues ont des tailles 
dispersées : typiquement de 20 µm à 1 mm. 
« HMD » 
Traitement en phase γ, donc il est inutile 
de déstabiliser l’alliage au préalable en 
phase α. 
Contamination par les outils de broyage comme 
le fer (roue) et le cobalt (couteaux rotatifs), 
Multiplication des étapes de fabrication. 
Dans les deux cas : 
Difficulté de reproduction de la granulométrie 
Nécessité de travailler sous atmosphère contrôlée : cf. propriétés pyrophoriques de l’hydrure 
Grand nombre d’étapes et utilisation à risques de l’hydrogène 
Production de particules de formes irrégulières (indices d’élongation autour de 2,  i.e. compris entre ceux 
de la poudre atomisée et de la poudre broyée) 
Propriétés microstructurales relativement mal connues 
 
Enfin, dans le cadre du développement de procédés de fabrication innovants de poudres U(Mo), nous 
nous sommes intéressés à d’autres procédés qui eux, à notre connaissance, n’ont pas encore été 
appliqués à la fabrication d’U(Mo). Un procédé de fabrication en phase solide a particulièrement 
retenu notre attention : le procédé de métallothermie. 
 
2.1.2. Autre procédé de fabrication de poudres uranifères : la métallothermie 
Le procédé de métallothermie est une méthode de réduction d’un halogénure, d’un oxyde ou d’un 
sulfure par un métal pour obtenir des métaux sous formes de granulés ou d’éponge principalement. 
Chaque réducteur métallique considéré sera donc à l’origine d’une technique bien particulière et 
viendra se rajouter à la famille plus générale des méthodes de production par métallothermie. Pour 
connaître les conditions de réduction des différents éléments en présence, il faut se référer aux droites 












































Figure 16. Représentation de l’enthalpie libre standard de formation des oxydes en fonction de la température 
référée à une mole d’oxygène : droites d’Hellingham {P. Desré 2010}. 
 
En effet, les droites représentées sur la Figure 16 correspondent aux enthalpies libres standards de 
formation d’un oxyde à partir d’un métal en fonction de la température et de la pression partielle 
d’oxygène. Ces droites permettent de dégager des domaines d’existence des différents couples 
oxyde-métal considérés. 
A partir de ces droites, il est également possible de définir la règle d’Ellingham, pour un couple oxyde-
métal donné. Celle-ci est la suivante : un oxyde est réduit par tout métal dont la droite d’Ellingham se 
situe en dessous de la sienne. 
 
Les applications en sont donc nombreuses. On peut par exemple citer la production de métaux 






Tableau 5. Exemples de métaux produits par métallothermie {L.N. Shekhter 2010 – S. Luidold 2007}. 
Production de Par 
Titane/Chrome Magnésiothermie (Mg) 
Niobium Aluminothermie (Al) et Magnésiothermie (Mg)  
Tantale Sodiothermie (Na) 
 
Dans le cas de l’application de la métallothermie à l’uranium et plus particulièrement au dioxyde 























Figure 17. Application des droites d’Ellingham au composé UO2. 
 
 
On peut ainsi noter que l’UO2 peut être réduit, dans un ordre de différence d'enthalpie libre standard 
croissant, par : 
• l’aluminium, le zirconium et le lithium dans une certaine gamme de températures, 
• le magnésium jusqu’à 1400 °C, 
• le béryllium, le thorium, 
• le calcium. 
Les trois premiers métaux (Al, Zr et Li) ne sont que très peu, voire pas du tout, abordés dans la 
littérature. Il en est de même pour le béryllium et pour le thorium. Le calcium et le magnésium sont 
donc les seuls susceptibles d’être utilisés dans le cas de notre application. Néanmoins, le retour de 




{H. Huet 1967 - P. Rojas 2009}. En effet, si l’on considère les réactions potentielles entre le dioxyde 
d’uranium et, soit le calcium, soit le magnésium, il est possible de déduire (à partir des droites 
d’Ellingham) que les réactions impliquant le calcium seront beaucoup plus exothermiques (la droite du 
calcium est plus basse que celle du magnésium i.e. les différences d’enthalpie libre sont plus 
élevées), donc plus difficiles à contrôler.  
La magnésiothermie est utilisée depuis les années 50 pour la production de l’uranium, à différentes 
fins. L’une des premières applications consistait à produire des lingots d’uranium à partir du 
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D’autres techniques de production de poudres existent et certaines ont également suscité notre 
intérêt, qu’elles concernent la fabrication : 
- de poudres U(Mo) : d’autres techniques d’atomisation existent mais restent marginales, 
telles que l’atomisation centrifuge par électrode rotative, par dépôt rotatif, ou par 
voie liquide (à l’eau), 
- d'autres types de poudres : par électroérosion, par électrolyse ou par décomposition 
de complexes carbonylés.  
 
Ces derniers procédés sont décrits succinctement dans l'annexe A3. Le Tableau 6, ci-après, 
récapitule les principaux procédés de fabrication de poudres U(Mo) cités dans la littérature en 
indiquant : 
- les principales propriétés de la poudre obtenue, 
- les avantages et les inconvénients du procédé, 
- sa facilité d’industrialisation, 
- l’existence ou non de tests d’irradiation ayant mis en œuvre les poudres en question. 
 
Ce tableau montre que l’atomisation centrifuge par disque rotatif est aujourd’hui la méthode la plus 
industrialisable et aussi celle sur laquelle il existe le plus de résultats d’irradiation. Quelques résultats 
existent également en ce qui concerne le comportement sous irradiation de poudres broyées, alors 
que la poudre hydrurée - déshydrurée est en cours d’irradiation. 
 
Compte-tenu de ces éléments, ce sont donc les poudres atomisées et broyées que nous allons 
considérer comme des produits de référence "connus" dans notre étude. 
UF6 
 
La réaction de réduction de magnésiothermie s’écrit alors :  





Tableau 6. Bilan des différents procédés de fabrication de poudres U(Mo) : propriétés, avantages et inconvénients, existence de campagnes d’irradiation. 
 VARIANTES DEVELOPPEUR PROPRIETES (morphologie/microstructure) AVANTAGES INCONVENIENTS IRRADIATIONS 
INDUSTRIALISABLE ? 





















joints de grains 
/ Présence de 
grains colonnaires 
et équiaxes 





4 (problème de taille des 
chambres à atomisation et de 
radioprotection lors de la 







ségrégation / Pas 
de grains 
colonnaires 
Faible « superheating » / 
Parcours moyen de la 
poudre faible 
? OUI (RERTR) 
Pas assez de 
renseignements 
Centrifuge par 
dépôt rotatif * 
Institut Bochvar 
(Russie) ? ? ? ? 
OUI (VNIINM, 
réacteur MIR) 
Pas assez de 
renseignements 
Centrifuge à 
l’eau * CEA 
Quasi-
sphérique ? 
Contrôle de la 
granulométrie 
Gestion d’effluents 
/ criticité NON 
2 (problème majeur de criticité 














A boulets AECL (Canada) Forme irrégulière 
Présence forte de 
défauts / oxydation 
Possibilité de produire en 
grande quantité 





3 (peu viable financièrement : 
nécessite beaucoup de 
moyens) 
A lame 
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A boulets CERCA (France) Forme irrégulière 
Présence d’une 
couche d’oxyde en 
périphérie 
Simple 




3 (peu viable financièrement : 
nécessite le changement 





ou HD CCHEN (Chili) 
Forme 
irrégulière 
Très dense / Pas 
de porosité fermée Nécessite peu de moyens 
Taille de poudre 
dispersée RERTR en cours 3 (manipulation d’hydrogène) 
Avec broyage ou 
HMD 




Très dense / Pas 
de porosité fermée 
Répartition en taille 
étroite : possibilité de 
sélectionner la 
granulométrie par 
tamisage lors du procédé 
Nécessite beaucoup 
d’étapes RERTR en cours 
2 (pyrophoricité de l’U – risque 





















Fort taux de 
ségrégation en Mo 
Rapide et nécessite peu 
de moyens 




NON 0 (on produit 
essentiellement de l’UO2) 




2.2. COMPORTEMENT SOUS IRRADIATION DES COMBUSTIBLES U(MO) ET U(MO)/AL : 
PRINCIPAUX PROGRAMMES DE QUALIFICATION, PROGRAMME IRIS 
Afin d’imaginer, développer puis évaluer différentes solutions technologiques apportées au 
combustible U(Mo), il est nécessaire de passer par différentes étapes telles que : 
- des calculs neutroniques et thermo-hydrauliques destinés à étudier la faisabilité de la mise en 
œuvre du combustible U(Mo) développé, selon la géométrie des cœurs des réacteurs concernés, 
- des fabrications des combustibles et des caractérisations associées, 
- des études de comportement "hors pile" par recuits thermiques et/ou irradiations ioniques, 
- des irradiations neutroniques de plaques de combustible. 
 
Les expériences sous irradiation neutronique d’un nouveau produit sont particulièrement attendues et, 
dans un processus de développement continu, ces dernières sont indispensables car elles permettent 
d’établir des liens entre les propriétés macro/microstructurales des combustibles et leurs 
performances sous irradiation. Les principaux programmes d’irradiation du combustible U(Mo) 
particulaire sont repris dans le Tableau 7 ci-après. Les différences entre les programmes portent 
essentiellement sur la géométrie des combustibles (mini-plaques, plaques à l’échelle 1, crayons) et 









Tableau 7. Principaux programmes de qualification du combustible particulaire U(Mo) à travers le monde {F. Charollais 
2010}. 











RERTR INL, ANL et Y-12 (USA) 























1999 5 Osiris (CEA/Saclay) 
Comparer le 
comportement des 
poudres broyées / 
atomisées + ajout de 
Si + couche d’oxyde 
Type RJH (plaque) / 
Colaminage 
UMUS CEA (France) 2000 1 HFR (Pays-Bas) 
Comportement de 
poudres broyées 
(puissances élevées : 
175 et 250 W/cm2) 
Type RJH (plaque) / 
Colaminage 





ajout de Si + ajouts 
dans l’U(Mo) + effets de 
couches riches en Si, 
ou dépôts Si 





2003 1 BR2 
Comportement de 
poudres atomisées 
(puissance élevée : 
340W/cm2) 








2003 3 MIR/VVR-2M/IVV-2M 
Design du corps 
combustible 
+ %Si + pré-oxydé + 
dépôts 
















en Si et traitement 
thermique adapté 









(Belgique) 2010 1 (2012) BR2 
Dépôts de couches de 
Si et de ZrN (par PVD) 
à la surface des 
particules U(Mo) (2012) 
Type RJH (plaque) / 
Colaminage 
 
Le comportement sous irradiation des poudres que nous avons identifiées comme produits de 
« référence » a été étudié au sein de plusieurs programmes. Une attention particulière sera portée sur les 
propriétés macro/microstructurales des poudres atomisées et broyées vis-à-vis des deux problématiques 
soulevées précédemment que sont la croissance de la couche d’interaction et le comportement des bulles 
de gaz de fission. Dans ce contexte, le programme auquel on se réfèrera préférentiellement dans un 
premier temps sera le programme IRIS pour lequel la géométrie des plaques de combustible irradiées 
correspond à la géométrie de celles envisagées dans les réacteurs de recherche en Europe et en France, 




2.2.1. Données générales 
Le programme IRIS comprend différentes irradiations : celles-ci sont reprises dans le Tableau 8 ci-après 
(les irradiations UMUS et FUTURE qui ont complété le programme IRIS ne seront pas traitées dans cette 
partie de façon détaillée, le lecteur pourra se référer respectivement à {F. Huet 2004 et A. Leenaers 2004 - 
F. Huet2 2005}). On en considérera 4 (IRIS 1, IRIS 2, IRIS 3 et IRIS TUM), la cinquième (IRIS 4) 
s’intéressant surtout au rôle d’une couche d’oxyde créée sur les particules en tant que barrière aux 
interactions combustible/matrice). On retrouve dans le Tableau 8 les différentes données de fabrication 
relatives :  
- au combustible lui-même : la nature de la poudre, la quantité de molybdène dans l’alliage U(Mo), 
la proportion d’ 235U en masse dans le combustible, 
- à la matrice utilisée : quantité de silicium dans la matrice d’aluminium,  
- au matériau servant de gaine à l’âme combustible : alliage AG3NE ou AlFeNi, 
- à l’élément final qui est la plaque : deux grandeurs physiques y sont reportées : la charge en U et 
la porosité globale de l’âme combustible.  
 
Notons enfin que toutes les plaques relatives à nos études ont été fabriquées par un procédé de laminage 
à chaud (dont les paramètres peuvent changer en fonction des plaques considérées,  notamment en 
fonction de la nature du gainage), mis en œuvre par AREVA-CERCA. Par exemple, la porosité de 
fabrication varie selon la géométrie de la poudre considérée (plus grande porosité initiale pour des 
particules uniformes) et le gainage a pu être ajusté pour des problématiques de corrosion sous irradiation 
(l'AlFeNi remplaçant l’AG3NE qui est un alliage à base d’aluminium : 97 % Al et 3 % Mg). 
 
Tableau 8. Données de fabrication des plaques combustibles irradiés lors des expériences IRIS 1, 2, 3 et IRIS TUM {S. 
Dubois 2007 – J.M. Hamy 2005}.  
Expériences IRIS 1 IRIS-2 IRIS-3 IRIS-TUM 
Réacteur OSIRIS (Fr) OSIRIS (Fr) OSIRIS (Fr) OSIRIS (Fr) 
Année 1999 – 2001 2002 2005 – 2006 2005 – 2007 
Nombre de plaques 
à l’échelle 1 3 4 4 4 
Type de poudre 
U(Mo) broyée atomisée atomisée Broyée 
Enrichissement (% 
235U) 19,8 19,8 19,8 49,5 
Charge en uranium 
(gU/cm3) 8,0 8,0 8,0 8,0 
Porosité de 
fabrication (%) 11 – 13 1 – 2 1 – 2 8 – 9 
Proportion de Mo 
dans l’alliage U(Mo) 
(%m) 
7,6 ou 8,7 7,6 7,2 8,1 
Proportion de Si 
dans la matrice d’Al 0 0 0,3 2,1 0 2,1 
Type de gainage AG3NE AG3NE AG3NE AlFeNi 
 
Ce tableau souligne le compromis nécessaire à trouver entre une stabilité suffisante de la phase γ-U(Mo) 
par l’ajout de Mo, tout en conservant une charge en U la plus élevée possible. La communauté 
internationale s’accorde sur une teneur optimale en Mo se situant autour de 8 %m. (soit environ 19 %at.). 
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Après chaque irradiation, des caractérisations poussées (ou EPI : Examens Post-Irradiation), par des 
méthodes non destructives (spectrométrie γ, métrologies…) et destructives (examens microstructuraux…) 
sont réalisées. Par exemple, le gonflement peut être suivi par des mesures d’épaisseurs effectuées par 
plusieurs capteurs après chaque cycle d’irradiation, en fonction de la densité de fissions. Quelques autres 
paramètres pertinents à relever lors d’une expérience d’irradiation sont : 
- l’EFPD : Equivalent Full Power Day, c'est-à-dire l’équivalent de la durée totale de 
l’irradiation en nombre de jours à pleine puissance (JEPP), 
- le BU : Burn-Up ou taux de combustion qui représente le taux de consommation d’uranium 
235,  
- le BOL : Beginning of Life, état du combustible et/ou des conditions d’irradiation en début 
de vie (à opposer à EOL pour « End of Life »). 
L’ensemble de ces valeurs est usuellement relevé à chaque cycle. Le Tableau 9 reprend quelques une de 
ces caractéristiques, représentatives des conditions d'irradiation, pour les irradiations IRIS 1, 2, 3 et IRIS 
TUM. Ces grandeurs permettront de comparer les comportements des différents produits de façon relative.  
 
Tableau 9. Récapitulation des caractéristiques d’irradiation des plaques de combustible U(Mo) testées dans 
le cadre du programme IRIS {S. Dubois 2007 – J.M. Hamy 2005}. 
Expérience IRIS 1 IRIS 2 IRIS 3 IRIS TUM 
Flux surfacique max (W/cm²) 145 238 201 250-258 
Température max. surface gaine en début de vie (°C)  75 100 83 103 
Etat de l'expérience Terminée Arrêtée 
Arrêtée 
pour une 
plaque et       
terminée 
pour l’autre 
Terminée     
 
    
 
    
Nombre de cycles d'irradiation 10 4 7 8 
Durée totale (JEPP) 241 58 131 147 
Taux de combustion moyen (% 235U) ou Burn-Up (BU) 54,0 39 56,5 43,4-69,8 LEUeq* 
Taux de combustion max (% 235U) 67,5 39,7 58,8 56,3-88,3 LEUeq* 
 *BU calculé pour une teneur en 235U d’un combustible de type LEU (car la poudre broyée est enrichie à 
49,5 %). 
 
Dans la section suivante, nous nous intéresserons particulièrement aux propriétés microstructurales des 
poudres, tel que défini dans notre démarche générale vers l’élaboration d’un cahier des charges. 
2.2.2. IRIS 1 
IRIS 1 {F. Huet 2003 – P. Sacristan 2000} constitue la première expérience d’irradiation européenne d’une 
poudre broyée dans le cadre du programme IRIS.  
 
2.2.2.1. Résultats des métrologies (mesures de gonflement) 
Une première inspection visuelle a mis en évidence l’absence de déformation ou d’effet de cloquage 
(« pillowing »). Les métrologies ont permis de constater que l’épaisseur des plaques (mesurée au plan de 
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flux maximal, c’est-à-dire à l’endroit où la plaque reçoit la plus grande sollicitation neutronique, i.e. au 
centre car c’est le lieu le plus proche du flux neutronique maximum) avait changé et qu’elle évoluait en 
fonction du niveau de taux de combustion. A la fin de l’irradiation, l’augmentation d’épaisseur des plaques 
était respectivement de 77 µm (soit 6 %) et de 51 µm (soit 4,4 %), pour les plaques U(7Mo) et U(9Mo).  
  
2.2.2.2. Résultats des caractérisations microstructurales  
De façon générale, les différentes plaques après irradiation présentent les mêmes morphologies et les EPI 
ont permis de dégager de premières tendances concernant le comportement sous irradiation d'une poudre 
broyée des points de vue : 
 
- De l'interaction combustible/matrice : 
Les résultats d’analyses quantitatives d’images montrent qu’une grande partie de l’aluminium de la matrice 
a été consommée par réaction chimique avec le combustible U(Mo). En effet, la quantité d’aluminium 
décroît de 35,5 % à 5,5 % alors que le produit d’interaction s’élève à plus de 35 % du volume total de l’âme 
combustible. L’épaisseur de la couche d’interaction varie entre 4 et 6 µm. Il a également été montré que, 
pour ces conditions d’irradiation, la couche d’interaction était amorphe {H.J. Ryu 2009} et avait pour 
formule générale « U(Mo)Alx » avec  6 < x < 8. Enfin, une fraction volumique inchangée de l’U(Mo) a été 
mesurée. Ceci a été attribué au fait que la formation des gaz de fission et le gonflement de la structure 
compensent la consommation d’U(Mo) due à la formation d’une couche d’interaction. 
- Du comportement des gaz de fission : 
Une première observation montre qu’à des taux de combustion élevés, les produits de fission gazeux 
précipitent au sein des particules du combustible U(Mo) et s’accumulent ensuite à l’interface couche 
d’interaction / matrice d’aluminium. Les examens métallographiques montrent également que la densité de 
bulles augmente avec le taux de combustion local (cf. Figure 18). On peut aussi remarquer que la 
morphologie des bulles de gaz de fission ne change pas en fonction du taux de combustion (pour des 












Figure 18. Examen métallographique de particules U(Mo) à des niveaux de taux de combustion de (a) 61 %  et (b) 67,5 
% (expérience IRIS 1) {F. Huet 2003}. 
 
En revanche, lorsque le taux de combustion augmente (toujours de 61 à 67,5 %), le volume des bulles au 
sein du combustible U(Mo) augmente (de 15 à 20 %). Cependant, la distribution des bulles de gaz de 
fission reste uniforme, leurs tailles sont inférieures au micromètre, et elles ne montrent aucune tendance à 




l’interconnexion : ceci tend à montrer un comportement de gonflement stable des particules d’U(Mo) 
broyées. 
 
2.2.3. IRIS 2 
IRIS 2 {F. Huet 2005 – J. Noirot 2005} constitue la première expérience européenne d’irradiation de 
poudres atomisées (2002). 
 
2.2.3.1. Résultats des métrologies 
Le gonflement des plaques lors de l’expérience IRIS 2 est représenté sur la Figure 19, en fonction du taux 
de combustion local. Ces résultats y sont comparés aux gonflements obtenus lors des irradiations 
précédentes, à savoir IRIS 1 et FUTURE. Ils montrent que dans les conditions d’irradiation d’IRIS 2, l’effet 
de pillowing de la plaque apparaît vers un taux de combustion de 38 %. Ces résultats concordent avec 
ceux obtenus lors de l’irradiation FUTURE (pour un même type de poudre) {A. Leenaers 2004}. En 
revanche, aucun effet de cloquage n’avait été observé pour des taux de combustion bien plus élevés 
(autour de 70 %) avec des poudres broyées lors de l’irradiation IRIS 1. Ces résultats sont toutefois à 


















Figure 19. Variation de l’épaisseur des plaques IRIS 1, 2 et FUTURE en fonction du BU {P. Lemoine 2004}. 
 
2.2.3.2. Résultats des caractérisations microstructurales  
Les différentes micrographies optiques ci-après (cf. Figure 20) montrent des microstructures similaires à 
celles observées à l’issue de l’expérience FUTURE {A. Leenaers 2004}. Elles confirment que l’origine du 
gonflement des plaques est due à l’apparition d’une porosité grossière à l’interface CI/matrice d’aluminium. 
Les différentes étapes de formation des pores, de leur interconnexion et du déchirement de l’âme 

































Figure 20. Micrographies optiques d’une plaque IRIS 2 au PFM (Plan de Flux Maximum) {F. Huet 2005}. 
 
L’expérience IRIS 2 a également permis d’associer aux zones de déplétion en molybdène (cf. propriétés 
macrostructurales de la poudre atomisée) présentes dans les particules U(Mo) deux conséquences 
principales portant sur : 
- L'interaction combustible/matrice : ces zones ont un rôle crucial sur la cinétique de formation et la 
nature de la couche d’interaction. En effet, l’interface entre les particules d’U(Mo) et la matrice n’est 
pas régulière et se caractérise par des avancées locales de la CI, ce qui indique que l’interaction a 
lieu à des endroits particuliers, à savoir les joints de grains.  
- Le comportement des gaz de fission : ces zones favorisent également la précipitation des bulles 
de gaz de fission aux joints de grains, avant une accumulation de ces bulles à l’interface entre la 
couche d’interaction et la matrice d’aluminium. En effet, les gaz de fission ne sont pas retenus au 
sein de la CI (amorphe) et sont à l’origine du gonflement de la plaque. 
 
2.2.3.3.  Conclusion sur IRIS 1 et IRIS 2 
Le combustible particulaire U(Mo)/Al a montré ses limitations d’utilisation en termes de performances à des 
taux de combustion relativement élevés : on observe alors un effet de cloquage ou « pillowing » des 
plaques.  
Les expériences IRIS 1 et 2 nous ont permis d’identifier l’origine de cette limitation qui est en partie due à 
la formation excessive d’une couche d’interaction amorphe
 
contenant les éléments U, Mo et Al, incapable 
de retenir les gaz de fission sous forme de bulles stables. 
Les expériences d’irradiation IRIS qui ont suivi (IRIS 3  et IRIS TUM) avaient pour objectifs principaux 
d’identifier des solutions qui permettraient de réduire au maximum cette interaction. Il s’agissait dans un 
premier temps d’essayer de modifier la composition de la matrice d’aluminium. Cependant, dans le 
contexte de ce chapitre, où nous nous intéressons en priorité à l’évolution microstructurale des plaques, 
seuls les résultats relatifs aux propriétés microstructurales des plaques seront détaillés.   
 
2.2.4. IRIS 3 
L’irradiation IRIS 3 {M. Ripert 2006} avait pour objectif principal d’évaluer l’influence de l’ajout de silicium à 
la matrice d’aluminium sur le comportement « en-pile » du combustible U(Mo) « atomisé » dispersé : deux 
plaques avec des teneurs différentes en silicium ont été irradiées (0,3 et 2,1 %m.) à des puissances 
voisines de celles d'IRIS 2 (238 W/cm2 contre 201 W/cm2, respectivement pour IRIS 2 et IRIS 3, cf. 
 41 
 
Tableau 9). L’annexe A4 revient plus en détails sur le rôle du Si dans la croissance de la couche 
d’interaction : il en ressort qu'avec quelques pourcents massiques ajoutés à la matrice, l’épaisseur de la 
couche d’interaction y est déjà bien diminuée. Dans la section suivante, nous nous intéresserons 
d’avantage aux conséquences de cet ajout vis-à-vis de la microstructure, avec un regard particulier sur le 
comportement des bulles de gaz de fission. 
 
2.2.4.1. Résultats des caractérisations microstructurales 
- Comportement des gaz de fission pour une plaque comprenant 0,3 %m. Si  
 
Le comportement des gaz de fission dans une telle plaque se traduit par la présence, in fine de pores 
lenticulaires à l’interface CI/matrice (cf. Figure 21). En effet, autour de la zone de cloquage, ces cavités 
sont interconnectées et mènent à la déchirure de l’âme combustible. 
Les différents EPI réalisés, dont des études par MET, permettent de retracer les étapes de formation des 











Figure 21. Micrographie électronique réalisée sur la plaque 8011 de l’expérience IRIS 3 (taux de combustion : 43 %, 
0,3 %m. Si) {M. Ripert 2010}. 
 
En effet, les examens par MET ont montré que, dans une poudre atomisée, les gaz de fission précipitent 
dans un premier temps sous forme de nanobulles dans une structure ordonnée (en lien avec le réseau 
cristallographique de la phase γ-U(Mo) : ce réseau a été identifié par {J. Gan 2010} comme étant un réseau 
de type « cubique à faces centrées », orienté parallèlement à la maille cubique centrée de l’U(Mo)). 
Lorsque le taux de combustion augmente, les nanobulles se multiplient et s’agglomèrent aux joints de 
grains. Le nombre et la taille de ces bulles vont donc augmenter et les zones affectées autour de ces joints 
vont s’élargir. Après un certain taux de combustion, une distribution stable et homogène de bulles de gaz 
de fission est observée. Le fait que cette structure de nanobulles existe, même à des taux de combustion 
élevés, pourrait expliquer pourquoi les plaques contenant des poudres atomisées vont donner lieu à du 
« pillowing ». En effet, la couche d’interaction combustible/matrice, lors de sa croissance, va incorporer des 
gaz de fission qui sont présents sous forme de nanobulles dans le combustible. Or, cette couche 
d’interaction est amorphe, les bulles ne peuvent donc plus être maintenues dans un réseau 
cristallographique régulier et vont s’agglomérer à l’interface de la couche d’interaction et de la matrice, en 








Au final, les gaz de fission s’accumulent à l’interface entre la CI et la matrice et créent des vides en forme 
de croissant : ceci se traduit par un effet de « pillowing » accentué. 
 
- Comportement des gaz de fission pour une plaque comprenant 2,1 %m. Si  
 
Dans le cas où la matrice comprend un pourcentage plus élevé en silicium, quelques différences sont à 
noter {M. Ripert 2010} : 
 Une porosité plus élevée au sein des particules U(Mo) : celle-ci trouve son origine dans 
une précipitation plus importante des bulles de gaz de fission dans les zones proches des joints de 
grains. En effet, ces zones montrent une déplétion en Mo, ce qui favorise la précipitation des bulles de 
gaz de fission, en lien avec une décomposition partielle locale en phase α-U : ces zones seraient plus 
nombreuses dans le cas d’une plaque enrichie en Si car cette dernière nécessite des étapes de 
laminage supplémentaires (dues à la dureté plus élevée de la matrice, par rapport à la plaque 
contenant 0,3 %m. Si), entrainant donc une décomposition de la phase γ-U(Mo) plus importante. 
 
Au final, lorsqu’il y a déstabilisation de la phase γ, une formation de « grosses » bulles au sein du 
combustible U(Mo) est constatée, ce qui entraine un gonflement marqué de l’âme combustible. 
 
 En revanche, peu de porosités en forme de croissant de lune à l’interface CI/matrice, i.e. aucune 
cavité lenticulaire (contrairement à la plaque contenant 0,3 %m. Si), ce qui est synonyme d’une faible 
accumulation de gaz dans cette zone, et donc d’absence de zone de cloquage. 
 
Au final, pour des puissances surfaciques moyennes, et en présence de 2,1 %m. Si, une faible quantité de 
gaz de fission s’accumule à l’interface entre la CI et la matrice, ce qui est insuffisant pour créer des vides 
en forme de croissant : ceci se traduit par un effet de « pillowing » diminué. 
 
2.2.4.2. Conclusion sur IRIS 3 
Les deux plaques de référence (8011 - 0,3%m. Si et 8021 - 2,1 %m. Si), n’ont pas suivi les mêmes 
évolutions sous irradiation : alors que la plaque riche en silicium a pu finir les différents cycles d’irradiation 
(7 cycles), la plaque contenant peu de silicium a dû être sortie après 5 cycles seulement en raison d'un 
gonflement trop important. Les principales caractéristiques de ces deux plaques sont résumées dans le 
Tableau 10.  
 
Tableau 10. Caractéristiques principales des plaques 8011 et 8021 de l’irradiation IRIS 3 {M. Ripert 2010}. 
Plaque Teneur en Si (%m.) 
Densité de 
fissions au PFM 
(f.cm-3) 
Epaisseur CI (µm) 
Composition CI 
(% at.) : 
(Al+Si) / (U+Mo) 
8011 0,3 2,8.1021 6,5 6 
8021 2,1 3,9.1021 5,5 3 
 
Ce tableau permet de conclure sur deux points principaux : 
 
 La présence de silicium participe à la stabilisation de la CI en retardant la croissance de cette 
dernière. En effet, pour une densité de fission supérieure (3,9x1021 contre 2,8x1021 f.cm-3), 
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l’épaisseur de la CI est plus faible (5,5 contre 6,5 µm) lorsque l’on considère une plaque riche en 
silicium (cf. Annexe A4).  
 La composition de la CI est différente selon le pourcentage d’ajout en silicium : on peut supposer 
que les propriétés physico-chimiques de la CI sont meilleures pour des rapports (Al+Si) / (U+Mo) 
faibles, ce qui expliquerait une meilleure rétention des bulles de gaz de fission. Différentes autres 
expériences ont confirmé cette tendance telles qu'E-FUTURE-1 ou KOMO-3 {F. Charollais 2011 – 
S. Van den Berghe 2012 et C.K. Kim 2005}.  
 
L’expérience suivante du programme IRIS (IRIS-TUM) a consisté à étudier l’effet de la microstructure des  
particules sur les performances sous irradiation du combustible. Pour cela, des particules broyées 
dispersées dans les mêmes types de matrices (Al pur et Al + 2,1 %m. Si) que celles utilisées dans IRIS 3 
ont été irradiées. 
 
2.2.5. IRIS-TUM 
Lors de cette expérience d’irradiation, quatre plaques de combustibles U(Mo), dont les particules ont été 
obtenues par broyage chez AREVA-CERCA, ont été testées dans une matrice d’aluminium avec et sans 
silicium. Le matériau de gainage (AlFeNi) diffère de celui utilisé auparavant (AG3NE). Les résultats 
obtenus pourront être comparés avec l'expérience IRIS 1 (portant sur une poudre broyée dans une matrice 
d’aluminium pur) sachant que les puissances surfaciques atteintes dans IRIS TUM étaient significativement 
plus élevées (250 W/cm2 contre 145 W/cm2). 
 
2.2.5.1. Comportement des gaz de fission : poudre atomisée vs. poudre broyée 
A travers les EPI précédents, on a pu voir que dans le cas de particules atomisées (de type IRIS 2 et 3), 
les gaz de fission étaient retenus sous formes de nanobulles (entre 1 et 2 nm) formant un réseau ordonné 
au sein de la maille cristalline de l’alliage U(Mo). A de forts taux de combustion, il est même toujours 
possible, dans le cas de ces particules, d’observer des nanobulles de gaz de fission {M. Ripert 2010}. 
Lorsque la quantité de gaz de fission au sein du combustible augmente, les nanobulles vont grossir 
entrainant la rupture de la structure ordonnée : ces dernières vont ensuite coalescer (dans un premier 
temps au sein du combustible, puis rapidement aux joints de grains). Une quantité importante de 
nanobulles de gaz de fission va alors se retrouver au sein de la CI, ce qui va mener au gonflement de la 
plaque. 
Dans le cas de la poudre broyée, les atomes de gaz de fission vont aussi précipiter sous la forme de 
nanobulles (entre 2 et 3 nm), dans la même configuration cubique faces centrées (CFC). Cependant, les 
défauts présents au sein de ce type de combustible sont supposés être plus nombreux (en lien direct avec 
le procédé de broyage), entrainant une rupture de l’organisation structurale des nanobulles de gaz de 
fission plus tôt au cours de l’irradiation. En effet, même pour un taux de combustion faible, les bulles 
migreraient vers les défauts tels que les joints de grains, les couches de type UOx et les dislocations {A. 
Leenaers 2009}. 
Pour les deux types de plaques (avec et sans Si dans la matrice) et pour des taux de combustion 
équivalents (d’environ 50 % 235U équiv. LEU), on observe en fait que des bulles de tailles déjà 
conséquentes commencent à grossir autour des couches de type UOx ainsi qu’à l’interface entre l’âme 
combustible et la couche d’interaction. Ces bulles vont ensuite continuer à grossir en fonction du BU 
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jusqu’à mesurer quelques micromètres mais restent en leur position initiale. Lorsque le BU continue à 
augmenter (cf. Figure 22), l’interaction entre la matrice et le combustible se poursuit et la couche 
d’interaction continue à se développer aux dépens de l’âme combustible et surtout de la matrice 
d’aluminium. Cette CI va ensuite enrober les bulles de gaz de fission qui seront transportées vers 
l’interface matrice/gainage. Il s’avère que l’influence du silicium sur ces mécanismes de diffusion des bulles 
de gaz de fission est quasi nulle.  











Figure 22. Comportement des gaz de fission pour une poudre broyée (BU 85%) {A. Leenaers 2009}. 
 
2.2.5.2. Conclusion sur IRIS-TUM 
Les différentes caractérisations réalisées sur les plaques irradiées lors de la campagne IRIS-TUM et plus 
particulièrement sur les plaques 8002 (Al pur) et 8503 (Al + 2,1 %m. Si) permettent de conclure sur les 2 
points suivants : 
 
 Le comportement des bulles de gaz de fission est indépendant de la présence de silicium.  
 Un paramètre en particulier peut influencer (a priori : améliorer) la rétention des bulles de gaz de 
fission : la densité de défauts supposée élevée (par rapport aux poudres issues d’un procédé 
d’atomisation). 
 
2.2.6. Bilan relatif aux irradiations IRIS 
Les expériences IRIS 1 et IRIS 2 ont montré que le comportement des poudres broyées et atomisées 
dispersées dans une matrice d’aluminium pur n’était pas compatible avec des niveaux d’irradiation (en 
puissance surfacique et en taux de combustion) élevés. Ceci est dû à la fois aux propriétés de la couche 
d’interaction amorphe engendrée mais aussi au comportement des gaz de fission.  
Quant aux expériences IRIS 3 et IRIS-TUM, elles ont permis de confirmer l’intérêt pour la voie « ajout de Si 
dans la matrice » tout en mettant en avant le rôle de la microstructure sur le comportement des bulles de 








2.2.6.1. Bilan relatif à l'impact de certaines caractéristiques microstructurales sur l'interaction 
combustible-matrice 
Les EPI réalisés sur la poudre atomisée ont permis de mettre en évidence un rôle des zones de déplétion 
en Mo : 
- lorsque la quantité de Si est faible, ces zones sont à l’origine d'une croissance hétérogène rapide de 
la couche d’interaction ce qui entraine un gonflement du combustible conséquent, 
- lorsque la quantité de Si augmente, les étapes de fabrication a priori plus longues (du fait de la 
dureté augmentée de la matrice qui rend le laminage des plaques plus difficile) font qu’une 
proportion de phase α-U plus importante est présente au sein de la microstructure de la poudre 
U(Mo), entrainant une multiplication des hétérogénéités de répartition du Mo. Les zones contenant 
de la phase α-U constituent des sites préférentiels pour la croissance de la couche d’interaction et 
seront le siège de l'accumulation de bulles de gaz de fission de tailles conséquentes. 
 
2.2.6.2.  Bilan relatif à l'impact de certaines caractéristiques microstructurales sur la rétention des bulles 
de gaz de fission 
En ce qui concerne le comportement des bulles de gaz de fission dans les combustibles à particules 
atomisées ou broyées, on a pu noter quelques différences, a priori reliées à des particularités 
microstructurales. 
En effet, dans le cas d’une poudre atomisée, lorsque le taux de combustion augmente, la majorité des 
nanobulles sera incorporée dans la CI au cours du développement de cette dernière et ces bulles seront 
transportées à l’interface CI/matrice, entrainant la formation de cavités lenticulaires, sources de gonflement 
de la plaque et ceci, même à des taux de combustion moyens. Ceci serait associé à la formation d’un 
réseau ordonné de nanobulles dans l'U(Mo) et au caractère amorphe de la CI. 
En revanche, dans le cas d’une poudre broyée, les nanobulles de gaz de fission vont se concentrer dans 
un premier temps autour des défauts créés lors du procédé de broyage (telles que les dislocations). Ces 
dernières formeront une structure régulière (identique à celle obtenue dans la poudre atomisée) seulement 
localisée à des endroits où la matrice U(Mo) est dépourvue de défauts. L’établissement d’un réseau 
organisé est donc rendu difficile par ces défauts. Peu de nanobulles seront donc incorporées dans la CI 
durant sa croissance. Lorsque le BU augmente, les nanobulles situées aux joints de grains vont se 
regrouper et croître. Les particules broyées posséderont donc moins de nanobulles susceptibles d’être 
incorporées dans la couche d’interaction pendant sa croissance : seulement celles aux joints de grains qui 
sont des chemins de diffusion préférentiels {A. Leenaers 2009}.  
2.3. AUTRES IRRADIATIONS ET PHENOMENES SOUS IRRADIATION 
Dans l’optique de continuer à appréhender au mieux le comportement du combustible U(Mo) sous 
irradiation, on s’intéressera succinctement dans cette section i) à d’autres campagnes d’irradiation faisant 
intervenir les produits U(Mo) de référence et des produits plus innovants, et ii) à deux types 
de  phénomènes susceptibles d’intervenir dans l’alliage, à savoir : 
 un changement de phase, 




Ces différentes études sont développées plus en détails dans les annexes A5 « autres campagnes 
d’irradiation » et A6 « autres phénomènes se produisant sous irradiation dans l’U(Mo) ». 
 
2.3.1. Autres campagnes d’irradiation 
Comme cela a déjà été présenté dans le Tableau 8 (cf. paragraphe 2.2.1.), d’autres organismes de 
recherche que le CEA mènent en parallèle des campagnes d’irradiation en fonction du type de réacteur à 
convertir au combustible LEU. Il en résulte des différences sur les objets irradiés ainsi que sur les 
paramètres d’irradiation. Qu’il s’agisse de crayons, de mini-plaques ou de combustibles monolithiques, les 
EPI sont en général peu détaillés et difficilement accessibles. Cependant, certaines irradiations ayant aussi 
porté sur des poudres de différentes provenances peuvent nous intéresser, notamment : 
- les irradiations RERTR dont les plus anciennes ont concerné aussi des combustibles broyés et 
atomisés en « mini-plaques », 
 - les irradiations KOMO, effectuées sur des "crayons" où l’on peut avoir accès à un effet de la 
température (plus élevée que dans les plaques, avec un gradient thermique notable entre le cœur et la 
périphérie du combustible) sur les phénomènes. 
Les détails de ces irradiations et de leurs résultats sont disponibles en annexe A5. Ils confirment les 
principales conclusions déduites des campagnes d’irradiation IRIS. En particulier, le rôle négatif joué par la 
phase α-U présente au sein de la microstructure de la poudre atomisée sur la rétention des bulles de gaz 
de fission a été confirmé : lors de l’expérience RERTR 8,  les mêmes configurations de « grosses » bulles 
aux endroits présentant une déplétion du Mo ont été observées {G.L. Hofman 2008}. 
 
2.3.2. Autres phénomènes se produisant sous irradiation dans l’U(Mo) 
2.3.2.1. Défauts d’irradiation et changement de phase 
Les propriétés des métaux peuvent être grandement affectées sous irradiation neutronique. Ces effets, 
concernant les métaux non fissiles, ont été étudiés depuis les débuts du nucléaire particulièrement pour les 
aciers de structures dits « de cuve » {J.C. Slater 1951 – F. Seitz 1952}.  
Lorsque l’on considère des matériaux fissiles, les dommages d’irradiation sont bien plus importants. Ceci 
est dû à la présence de produits de fission lourds, émis avec une énergie importante. De plus, des 
neutrons supplémentaires sont créés ce qui augmente d’autant plus la densité de flux neutronique au sein 
de l’échantillon.  
En ce qui concerne l’alliage U(Mo), un comportement inattendu a été observé sous irradiation : lorsque ce 
dernier se trouve sous sa forme décomposée stable (α + U2Mo) et est soumis à un flux neutronique, un 
changement de phase avec un retour en phase γ métastable est observé : on parle parfois à ce sujet de 
« recristallisation ». Sachant qu’un autre phénomène que l’on abordera dans le paragraphe suivant est 
aussi qualifié de « recristallisation », la dénomination que nous retiendrons ici sera  « changement de 
phase ». Des études de densité, de dureté et de résistance électrique pour de faibles températures ont 
montré que ce changement (α + U2Mo  γ) n’est pas la conséquence d’un traitement thermique à haute 
température mais bien la conséquence directe de l’irradiation (Cf. Annexe A6). L’alliage irradié en phase γ, 
quant à lui, ne change pas de structure cristallographique et reste toujours sous cette même phase après 
irradiation {M.L. Bleiberg 1956}. Ce comportement concerne directement les plaques de combustible 
U(Mo) particulaire : à l’issue du procédé de fabrication des plaques de type « IRIS », c’est-à-dire après 
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colaminage à chaud puis « blister test », une décomposition non négligeable de la phase γ (aussi bien pour 
la poudre broyée qu’atomisée) est constatée {H. Palancher 2011}. Des combustibles comprenant des 
poudres atomisées et broyées ont fait l’objet de caractérisations par diffraction X avant et après irradiation 
{Ch. Valot 2009 – J. Lamontagne 2004} : celles-ci ont conclu dans les deux cas à la disparition quasi-totale 
de la phase α initialement présente.  
 
2.3.2.2. Recristallisation 
On parle de « recristallisation » lorsque la densité de défauts (principalement des dislocations) atteinte 
dans un matériau est telle que de nouveaux grains (plus petits que ceux originaux) se forment à partir du 
réarrangement des défauts pour minimiser l’énergie stockée. Ce mécanisme est typique des alliages 
écrouis. Il peut également avoir lieu en réacteur, consécutivement à l’accumulation de défauts dus à 
l’irradiation. 
Un tel phénomène de recristallisation intervient dans les alliages U(Mo) mais a lieu également dans 
d’autres composés uranifères tels que UO2 ou encore U3O8 {J. Rest 2004}. J. Rest a beaucoup travaillé sur 
cette problématique, pour l’U(Mo), depuis les années 1990 jusqu’à aujourd’hui. Un résumé de ses travaux 
est proposé en annexe A6. Ce dernier montre que la recristallisation dans l’U(Mo) peut être attribuée à 
différents phénomènes physico-chimiques, comme {L.E. Thomas 1992 – H. Matzke 1992 – M. Kinoshita 
1997} : 
- l’augmentation de l'énergie stockée dans le matériau, due aux dommages d’irradiation, 
- la tension créée par la sur-pressurisation due aux bulles de gaz de fission, 
- la saturation en défauts et leur instabilité, 
- et les cascades atomiques issues des produits de fission. 
 
A titre d’exemple, cette recristallisation intervient dans l'U(10Mo) pour des taux de combustion de l'ordre de 
Fdx = 6 x 1024 (f) (m-3) et influerait faiblement sur le comportement des gaz de fission : en effet, des calculs 
de la distribution en taille des bulles de gaz de fission montrent une continuité non perturbée avant et après 




Les phénomènes de changement de phase et de recristallisation sous irradiation : 
- sont étroitement liés aux caractéristiques initiales de l’U(Mo) : phases en présence et stabilité de 
celles-ci (selon la teneur en Mo, notamment), taille des grains, etc. 
- joueront un rôle prépondérant sur le comportement global du combustible sous irradiation, en 





2.4. BILAN : CARACTERISTIQUES DU COMBUSTIBLE U(MO) ACTUEL ET PROGRAMME D'ETUDE D'UN 
COMBUSTIBLE A MICROSTRUCTURE OPTIMISEE 
Cette dernière section a pour objectif de synthétiser les différentes observations et conclusions apportées 
par l’étude bibliographique précédente pour aller vers la définition d'un programme d'étude visant à 
développer un combustible à microstructure optimisée. La démarche expérimentale proposée y sera donc 
introduite, ainsi que les moyens à mettre en œuvre pour mener à bien ces études.  
2.4.1.  Mise en place d’un cahier des charges 
La première étape que nous nous sommes fixée est de définir les contours d’un cahier des charges 
répondant a priori au développement d’une poudre U(Mo) optimisée. Ce cahier des charges ne sera 
que préliminaire à ce stade du manuscrit car il nécessite d'avoir accès à des données expérimentales 
restant à acquérir. On peut penser en particulier à jouer sur les : 
 
- Propriétés macrostructurales : 
 
 La forme des particules joue un rôle important sur leur comportement lors de l‘étape de 
fabrication qui consiste en une série de « passes » de laminage. La forme des particules broyées 
est très irrégulière et leur distribution en taille est large : ceci permet d’améliorer la cohésion du 
combustible mais limite la cohésion entre l’âme combustible et le gainage. En revanche, la 
sphéricité quasi-parfaite des particules de poudres atomisées rend difficile la mise en forme par 
colaminage car elles auront tendance à s’agglomérer créant des hétérogénéités au sein de la 
plaque (en particulier à ses extrémités). Il conviendrait donc de chercher un compromis entre ces 
deux morphologies de poudres afin de faciliter les étapes de fabrication des plaques et 
d’améliorer leurs propriétés physiques (taux de porosités, propriétés mécaniques…), pour 
améliorer également leur comportement macroscopique sous irradiation (gonflement).  
 
- Propriétés microstructurales : 
 
 Chercher à développer une poudre avec une certaine porosité fermée en vue de piéger les 
nanobulles de gaz de fission au sein des particules d'U(Mo) : aucune porosité fermée n’a été 
observée, à notre connaissance, au cours des EPI réalisés sur les poudres atomisées et 
broyées. 
 
 Chercher à éviter le processus de solidification : des variations de la concentration en molybdène 
dans l’alliage U(Mo) atomisé ont été observées par diffraction des neutrons. Une répartition 
homogène du Mo au sein des particules limiterait les risques de déstabilisation de la phase γ, et 
par conséquent, la propagation intergranulaire rapide des interactions. Ceci pourrait aussi avoir un 
effet favorable sur la rétention des gaz de fission.  
 
 Chercher à développer une poudre U(Mo) qui modifierait le comportement des gaz de fission en 
leur offrant des sites de nucléation et d’ancrage stables, sous la forme de défauts structuraux par 
exemple :  
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             -    Les particules obtenues par broyage ont un taux d’oxydation supérieur aux particules 
atomisées (elles contiennent quelques milliers de ppm d'oxygène, soit 10 fois plus que la poudre 
atomisée) en raison de l’intrusion d’oxygène au cours du procédé de broyage qui conduit à la 
formation d’une couche d’UOx autour des particules d’U(Mo), voire en leur sein, lorsqu'elles sont 
repliées (cf. microstructure en "mille-feuilles"). Or, cette couche d’oxyde influerait sur le 
comportement des bulles de gaz de fission.  
             -  Une autre solution consisterait à utiliser une densité de défauts importante (comme celle 
supposée présente au sein des poudres broyées) afin que ceux-ci agissent comme point d’ancrage 
et retardent donc l’accumulation des bulles de gaz de fission à l’interface CI/matrice, limitant ainsi 
l’effet « pillowing » sous irradiation.  
 
Il est important de noter, qu’à ce stade, certaines propriétés sont : 
- seulement supposées (comme la présence de défauts structuraux au sein de la poudre broyée 
ou l’absence de porosité fermée au sein des particules atomisées et broyées), 
- ou ont été observées par un seul outil (diffraction des neutrons en ce qui concerne la déplétion en 
Mo). 
 
En tout cas, on a pu identifier deux paramètres clés sur la base de cette étude bibliographique : 
- la nature et la quantité des défauts cristallographiques sont supposées être à l’origine d’une 
différence de comportement sous irradiation entre les deux types de poudres (atomisée et 
broyée) qui constituent la référence actuelle, 
- la stabilité de la phase γ de l’U(Mo) est aussi supposée influer sur le comportement sous 
irradiation des particules U(Mo) aussi bien sur les interactions particules/matrice que sur la 
rétention des bulles de gaz de fission.  
 
Nous nous proposons donc d’étudier prioritairement dans la section expérimentale suivante (chapitre 3) 
ces différentes caractéristiques. Il sera nécessaire pour cela d’avoir recours à des méthodes de 
caractérisation qui soient à même de fournir l’information recherchée. 
  
2.4.2. Choix de moyens de caractérisation des grandeurs pertinentes 
Il ne s’agit pas ici de dresser une liste exhaustive des méthodes mises en œuvre dans cette étude, d’autant 
plus que certaines (comme la microscopie électronique à balayage, par exemple) sont des techniques de 
routine en sciences des matériaux. 
 
Nous citerons principalement : 
 
- L’EBSD (Electron Back-Scattering Diffraction) : 
Cette méthode a très peu (voire pas) été mise en œuvre sur l’U(Mo), tout au moins à notre connaissance. 
Cette technique pourrait par exemple nous fournir des informations sur les tailles, formes et orientations 
des grains au sein des particules U(Mo) ainsi que sur l’existence éventuelle de zones « de désordre » 





- La Microscopie Electronique à Transmission (MET) : 
Cette méthode est a priori la mieux adaptée à la caractérisation de défauts structuraux (dislocations…) à 
l’échelle du grain, dans les particules U(Mo). Elle devrait donc nous fournir des éléments sur la nature et la 
densité de défauts présents dans de telles microstructures, que nous pourrons chercher à relier à leur 
comportement sous irradiation. Le MET nous permettra également d’observer à une échelle très locale des 
zones de déplétion éventuelles en molybdène, associées ou non à de la déstabilisation de la phase γ. 
 
- Les méthodes de diffraction (des rayons X et/ou des neutrons) : 
Nous chercherons en particulier à réaliser de la diffraction in-situ, en température (aux températures de 
fabrication des plaques, en particulier), pour étudier les cinétiques de décomposition de la phase γ-U(Mo) 
de différents types de poudres de façon à évaluer leur stabilité relative, en lien avec les étapes de 
fabrication et leur comportement sous irradiation (lorsqu’il est connu). 
Les résultats obtenus sur les poudres atomisées et broyées (et/ou les plaques fabriquées à partir de ces 
poudres, dont les comportements sous irradiation sont connus dans la littérature) serviront, au final, à 
affiner notre cahier des charges d’une poudre optimisée. 
 
2.4.3. Bilan 
En conclusion, sur la base de l’étude bibliographique, nous avons identifié deux problématiques 
majeures sur lesquelles nous allons travailler : 
- la nécessité de mieux connaître les caractéristiques microstructurales des poudres U(Mo) « de 
référence » (poudres atomisées et broyées) afin d’établir un cahier des charges le plus complet 
possible de ce que serait une poudre U(Mo) à microstructure optimisée (cf. chapitre 3) pour 
pouvoir ensuite chercher à la fabriquer par l’intermédiaire d’un (ou plusieurs) procédé(s) de 
fabrication adapté(s) (cf. chapitre 4), 
- le besoin de mettre au point une solution remède aux interactions combustible/matrice.  
 
Cette dernière problématique a été abordée assez succinctement dans ce chapitre, au travers d’une 
description rapide des deux principaux types de solutions étudiés à ce jour : l’ajout de Si dans la matrice Al 
et le recours à des revêtements à effet barrière. C’est sur ce second type de solution que nous allons 
porter notre effort, dans la continuité d’études déjà initiées au CEA, comme cela sera détaillé dans le 
chapitre 5. 
 
En ce qui concerne le développement d’un produit « U(Mo) particulaire » optimisé du  point de vue de sa 
microstructure, l’effort sera porté en premier lieu sur la caractérisation des produits de référence que nous 
avons identifiés, à savoir des poudres et plaques atomisées et broyées, dont le comportement sous 
irradiation est connu, par différentes techniques dont l’EBSD, la diffraction in-situ et la microscopie 







CARACTERISATION DE DEUX POUDRES DE REFERENCE 
L’objectif de ce chapitre est de compléter puis finaliser un cahier des charges répertoriant les principales 
caractéristiques macro/microstructurales d’une poudre U(Mo) susceptibles de lui conférer un 
comportement « en pile » optimisé. En effet, les examens post-irradiatoires (EPI), en lien avec le descriptif 
des procédés de fabrication de différents types de poudres, ont permis, au cours du chapitre précédent, de 
mettre en avant des paramètres clés influençant, a priori, le comportement du combustible sous irradiation. 
Le premier paramètre identifié concerne la stabilité de la phase γ-U(Mo), qui aurait un impact sur les deux 
problématiques préalablement identifiées comme limitant la tenue sous irradiation de l’U(Mo), à savoir : la 
croissance de la couche d’interaction combustible/matrice et la rétention des bulles de gaz de fission.  
Dans ce chapitre, on s’attachera donc dans un premier temps à comparer les cinétiques et mécanismes de 
déstabilisation de la phase γ-U(Mo) des deux poudres de référence ayant servi à la fabrication de plaques 
testées sous irradiation. Pour cela, des expériences de diffraction in-situ seront mises en œuvre. Ces 
différences nous permettront d’établir des hypothèses quant aux caractéristiques microstructurales pouvant 
influencer cette stabilité. Une seconde étape consistera ensuite à chercher à vérifier ces hypothèses à 
l’aide de l’EBSD et de la microscopie électronique à transmission (MET). Le recoupement des différents 
résultats acquis sera exploité pour affiner le  cahier des charges ébauché à la fin du chapitre précédent. 
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3. CHAPITRE 3.  CARACTERISATION DE DEUX POUDRES DE REFERENCE  
3.1. STABILITE DE LA PHASE γ-U(MO) 
Il est maintenant acquis que le comportement du combustible U(Mo) sous irradiation est optimisé lorsque 
son état cristallographique correspond à sa forme allotropique cubique γ-U (3, n°229), stable à haute 
température (cf. Annexe A1). Cependant, lors de la fabrication des plaques de combustible qui comprend 
des étapes de laminage à chaud et de recuits, l’alliage γ-U(Mo) peut être plus ou moins déstabilisé, 
entrainant la nucléation et la croissance des phases α-U et γ’-U2Mo {H.L. Yakel 1974}. Les cinétiques et les 
mécanismes de transformation sont relativement mal connus à ce jour, en particulier dans le cas des 
poudres, et peuvent impliquer, entre autres, l’apparition de phases intermédiaires. Or, le rôle de ces 
phases est primordial dans l’évolution du combustible sous irradiation puisqu’elles influencent directement 
i) la croissance de la couche d’interaction et ii) les mécanismes de nucléation et de croissance des bulles 
de gaz de fission sous irradiation {J.M. Park 2010}, ne serait-ce que parce qu’elles représentent des 
interfaces nouvelles et évolutives au sein de la particule.  
 
Cette étude de stabilité de la phase γ a été réalisée à 450 °C, c’est-à-dire dans des con ditions de recuit 
représentatives de celles vues par l’alliage U(Mo) lors de la fabrication de combustibles particulaires. 
Trois types de poudres, disponibles au laboratoire UO2, ont été utilisés : 
- une poudre atomisée U(8Mo), non enrichie, 
- une poudre atomisée U(8Mo), enrichie, 
- une poudre broyée U(8Mo), enrichie. 
Les deux poudres enrichies ont respectivement servi à la fabrication de plaques ayant été irradiées dans le 
cadre des expériences IRIS 3 {M. Ripert 2006} et IRIS TUM {A. Leenaers 2011}. 
L’outil expérimental choisi pour suivre l’évolution structurale des poudres en recuit isotherme est la 
diffraction, soit des neutrons, soit des rayons X. La description de ces techniques expérimentales est 
disponible en annexe B. Trois expériences ont pu être réalisées : 
- la poudre contenant de l’uranium naturel a pu être étudiée par diffraction des neutrons (à l’Institut 
Laue-Langevin (ILL), à Grenoble, en géométrie Debye-Scherrer) : cette méthode permet d’avoir accès à 
des informations d’ordre « volumique », dans le sens où les neutrons ont la capacité de traverser 
l’ensemble d’une particule dont le diamètre moyen est de 50 µm {J.P. Lauriat 2003}, 
- les deux poudres enrichies ont été étudiées par diffraction des rayons X (au Laboratoire d’Etude et de 
Fabrication de Combustibles Avancés (LEFCA), une installation du CEA/Cadarache, en géométrie 
Bragg-Brentano).  
En effet, les consignes de sûreté et de radioprotection de l’ILL, liées à l’« activation » d’échantillons 
contenant de l’uranium hautement enrichi, ne permettent pas leur caractérisation sous faisceau 
neutronique. Notons que les mesures par diffraction des rayons X donnent une information essentiellement 
surfacique, comparée à celle accessible par diffraction des neutrons, car la profondeur de pénétration des 
rayons X dans un matériau lourd tel que l’U(Mo) n’excède pas 1 à quelques micromètres (selon l'incidence 
du faisceau) {J.P. Lauriat 2003}. 
Compte-tenu de ces contraintes et limitations expérimentales, les résultats de ces trois expériences seront 
exploités de la façon suivante : 
 53 
 
 - l’expérience de diffraction des neutrons servira de «  référence » : les informations recueillies seront 
représentatives du comportement en volume de la poudre atomisée et permettront d’étudier l’évolution de 
cette poudre jusqu’à un état de déstabilisation avancé, un meilleur ratio signal/bruit étant également atteint, 
 - ces mêmes particules atomisées seront soumises à une étude par diffraction des rayons X, ce qui 
permettra de vérifier s’il existe ou non une différence entre les résultats issus des deux méthodes, 
potentiellement liée au caractère surfacique des mesures par diffraction X, 
 - enfin, la poudre broyée sera étudiée par diffraction des rayons X, dans l’objectif de comparer les deux 
poudres. 
 
3.1.1. Etat de l’art : aspects cinétiques et exploitation de l’évolution des proportions de 
phases au cours du recuit 
Afin de comparer nos données avec celles de la littérature, nous avons pris en compte les résultats publiés 
en ce qui concerne la cinétique de déstabilisation de la phase γ-U(Mo) sur des alliages massifs, des 
plaques de combustibles particulaires et des poudres U(Mo). 
 
3.1.1.1. Alliages massifs 
Les cinétiques de décomposition de phases métastables ont été abordées dans l’annexe A1 sur la base de 
courbes Temps – Température – Transformation (TTT). Celle de l’alliage massif U(8Mo) {R.J. Van Thyne 
1957} est présentée sur la Figure 23. Dans le cadre de notre étude, la température de recuit étant de 450 
°C, l’évolution des phases devrait donc suivre la l igne représentée en vert sur cette figure. 
 
 
Figure 23. Courbe TTT d’un alliage U(8Mo) {R.J. Van Thyne 1957}.  
 
D’après cette courbe, le début de transformation doit avoir lieu au bout d’une heure environ, la 
transformation totale requérant quant à elle une centaine d’heure. Elle devrait d’abord donner lieu à 
l’apparition de la phase α-U, puis celle de la phase U2Mo. 
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3.1.1.2. Plaques de combustibles particulaires 
Un large éventail de plaques de combustible particulaire U(Mo), à particules atomisées et broyées, a été 
caractérisé par diffraction X à haute énergie {H. Palancher 2012 – R. Jungwirth 2013}. Ces plaques se 
différenciaient par leur historique de fabrication, impliquant différents recuits (de type « blister tests ») à des 
températures de 425 °C ou 475 °C pour des temps de 2 h ou de 4 h. 
La quantification des taux de décomposition a été établie en prenant en compte 4 phases, dont deux 
phases γ-U(Mo) : γ-U(Mo)a (correspondant à la phase de plus grand paramètre de maille parmi les deux 
phases γ-U(Mo)), γ-U(Mo)b, α-U et U2Mo. Deux types de phases γ-U(Mo) ont donc été affinés en relation 
avec l’évolution de la teneur en Mo au sein même des particules selon que l’on se trouve au cœur du grain 
ou en périphérie, au niveau des joints de grains {K.H. Kim 1997}. Pour un traitement thermique donné 
(425°C - 2h), les auteurs montrent que la fraction de phase α-U est nettement plus importante dans les 
plaques à particules broyées que dans celles à particules atomisées.  
 
3.1.1.3. Poudres U(Mo) 
Seules quelques données relatives à la stabilité de poudres atomisées ont été publiées à notre 
connaissance. Par exemple, une étude montre qu’après 100 h à 400 °C, aucun signe de transformation 
n’est observé dans une poudre atomisée U(10Mo) (qui reste donc 100% γ) {K.H. Kim 1997}. En revanche, 
pour une composition moins riche en molybdène, à savoir 5%m. Mo, les résultats montrent {J.S. Lee 
2000}: 
- une décomposition quasiment totale dans le cas d’un recuit de 500 h à 500 °C,  
- une décomposition avancée, avec un pourcentage de phase γ restante de 23 % (α-U : 43  % et 
U2Mo : 33 %), pour un recuit de 10 h à 400 °C, 
- une décomposition avancée (10 % de phase γ restante), pour un recuit de 500 h à 400 °C.  
 
3.1.1.4.  Bilan 
Les principaux résultats disponibles dans la littérature sur les cinétiques et mécanismes de décomposition 
de la phase haute température métastable γ-U(Mo) concernent majoritairement des alliages U(Mo) soit 
sous forme de massifs, soit sous forme de plaques et très peu sous forme de poudres. En fait, les seules 
études réalisées sur poudres à notre connaissance ont été menées uniquement sur particules atomisées. 
Les teneurs en molybdène ainsi que les températures de recuit font que ces résultats ne peuvent pas être 
exploités directement dans le cadre de notre étude. De plus, aucune information en ce qui concerne la 
cinétique de décomposition n’est donnée. 
Néanmoins, ces résultats donnent des tendances générales en ce qui concerne le comportement de la 
phase γ-U(Mo) et pourront donc servir de référence pour une première comparaison.  
3.1.2. Résultats qualitatifs 
Afin de se familiariser avec les données de diffraction qui ont été acquises lors de nos trois expériences de 
diffraction in-situ et avec les transformations structurales dont elles rendent compte, une première 
interprétation des résultats est proposée ci-après de façon qualitative, leur exploitation  quantitative faisant 




3.1.2.1. Poudre atomisée étudiée par diffraction des neutrons 
La Figure 24 rend compte qualitativement de l’évolution des diffractogrammes de neutrons au cours du 
temps, en palier isotherme à 450°C, dans le cas de la poudre atomisée.  
 
 
Figure 24. Diagrammes de diffraction neutronique montrant l’évolution des phases présentes au sein de la poudre 
atomisée en palier isotherme à 450°C. 
 
Le premier diagramme collecté au début du palier à 450 °C montre que la seule phase présente est la 
phase métastable γ-U(Mo), les phases de décomposition α-U et U2Mo apparaissant au cours du traitement 
thermique, avec les premières évidences significatives pour 5 h de recuit. L’intensité des raies évolue en 
cohérence avec les résultats attendus, à savoir : une diminution de l’intensité des raies de la phase 
gamma, et une augmentation de celles des phases α-U et U2Mo. 
 
3.1.2.2. Poudre atomisée étudiée par diffraction des rayons X 
La Figure 25 illustre les diffractogrammes obtenus sur une poudre atomisée étudiée cette fois-ci par DRX. 
Un premier comparatif visuel permet de conclure que l’évolution des phases correspond globalement aux 
évolutions précédemment décrites. On note également la présence de pics minoritaires (encerclés sur la 
figure), qui correspondent vraisemblablement à des phases « de pollution » qui seront identifiées lors de 





Figure 25. Diagrammes de diffraction des rayons X montrant l’évolution des phases présentes au sein de la poudre 
atomisée au cours du recuit à 450°C. 
 
3.1.2.3. Poudre broyée étudiée par diffraction des rayons X 
L’étude qualitative des diffractogrammes d’une poudre broyée analysée par DRX permet de relever 
quelques premières différences par rapport aux résultats obtenus sur la poudre atomisée (cf. Figure 26), 
notamment lorsque l’on considère la forme des raies, qui présente une largeur significativement plus 
grande et en ce qui concerne le  rapport signal/bruit qui est nettement plus faible dans le cas de la poudre 
broyée. Ces différences pourraient a priori traduire des caractéristiques microstructurales propres à la 
poudre broyée, associées à la taille des cristallites, la densité de défauts, la présence de contraintes 
résiduelles... 
Compte-tenu des particularités microstructurales suspectées de la poudre broyée et des limitations liées à 
l’utilisation de rayons X conventionnels, l’interprétation des diffractogrammes sera plus délicate et des 






Figure 26. Diagrammes de diffraction des rayons X montrant l’évolution des phases présentes au sein de la poudre 
broyée au cours du recuit à 450°C. 
 
3.1.3. Résultats quantitatifs : méthode d’exploitation des résultats et incertitudes 
Les données de diffraction ont été traitées en utilisant la méthode de Rietveld, à l’aide du logiciel FullProf 
{H.M. Rietveld 1967 - J. Rodriguez-Carvajal 1990}. La fonction de profil choisie est de type pseudo-Voigt. 
Le bruit de fond a été modélisé par un polynôme de Tchebychev d’ordre 5. La démarche suivie pour affiner 
un diffractogramme a toujours été la même, et a consisté dans l’ordre à : 
- définir  le bruit de fond, 
- définir les facteurs d’échelle,  
- définir les paramètres de maille, 
- définir les corrections géométriques, 
- définir les facteurs permettant d’ajuster le profil des raies (FWHM : Full Width at Half Maximum 
ou largeur à mi-hauteur) en jouant sur les paramètres u, v et w, 
- définir l’ajustement du facteur de forme, 
- si nécessaire, affiner les facteurs d’agitation en concordance avec les facteurs d’absorption. 
 
Après l’affinement d’un paramètre, ce dernier est laissé libre afin qu’il puisse s’ajuster automatiquement, 
pas à pas, avec les nouvelles informations acquises par le logiciel. 
Une analyse quantitative des diffractogrammes par la méthode de Rietveld a donc été réalisée afin de 
quantifier l’évolution des proportions de phases dans l’U(Mo), durant le recuit. Trois rapports ont été 
définis pour cela : αU_R, U2Mo_R et γUMo_R. Chacun illustre la proportion relative de la phase considérée 
par rapport à la somme des proportions des trois phases. Ces rapports sont calculés à partir des fractions 




x_R = x_Fr / (x_Fr + y_Fr + z_Fr) 
avec x_R : la proportion relative de la phase x, x_Fr : la fraction massique relative de la phase x, y_Fr : la fraction 
massique relative de la phase y et z_Fr : la fraction massique relative de la phase z. 
Dans le cas de notre étude et à la différence de celles menées par {H. Palancher 2012 – R. Jungwirth 
2013}, une seule phase γ-U(Mo) a pu être considérée. En effet, la résolution nécessaire pour distinguer 
deux « sous-phases γ-U(Mo) » dont les paramètres de maille seraient très proches, n’était pas compatible 
avec la qualité de nos données de diffraction. En effet, lors d’une expérience de diffraction des neutrons, il 
s’agit de trouver un bon compromis entre un flux neutronique élevé (qui va jouer sur la qualité du rapport 
signal/bruit) et la longueur d’onde associée. Dans notre cas, le flux neutronique imposé n’a pas permis de 
d’obtenir une qualité de données optimale. D’autres phases sont également présentes au sein des 
échantillons. Certaines peuvent être considérées comme des phases exogènes ou de « pollution » qui 
n’interviennent pas dans le mécanisme de décomposition de la phase γ-U(Mo) : c'est le cas du tungstène 
et de l'alumine (le tungstène a servi à étalonner la température et l’alumine correspond au porte-échantillon 
utilisé lors des expériences de diffraction des rayons X). En revanche, les phases issues de réactions 
superficielles telles qu'U2N3 et UO2 seront à considérer puisqu’elles pourraient provenir de la réaction de la 
phase hautement réactive, donc oxydable ou nitrurable, α-U avec l’atmosphère de la chambre : lorsque la 
somme des proportions réelles de phase contenant du molybdène en début de recuit n’est pas équivalent 
à cette même somme en fin de recuit). Ceci concernera surtout les mesures aux rayons X, plus 
superficielles, et donc plus sensibles à la détection des réactions solide-gaz se produisant en périphérie 
des particules. Il est à noter que très peu d’oxyde a été relevé sur l'échantillon étudié en diffraction de 
neutrons, vraisemblablement en raison de la prise en compte globale de la proportion relative des phases 
et de la géométrie de collecte qui se déroule dans un cylindre scellé (méthode Debye-Scherrer) et non 
dans un espace ouvert comme pour la diffraction des rayons X (en géométrie Bragg-Brettano). Par 
conséquent, en vue de comparer de façon cohérente les différents résultats, il convient de prendre en 
compte des incertitudes pour chacun des paramètres étudié. Les incertitudes considérées pour les trois 
expériences, sur les proportions de phases et sur leurs paramètres ou volumes de maille, sont détaillées 
en annexe C1 et sont récapitulées dans le Tableau 11 ci-dessous {G. Will 2006}. 
 
Tableau 11. Récapitulation des incertitudes prises en compte pour l’interprétation des résultats. 
 γ-U(Mo) α-U U2Mo 
Incertitude sur la 
proportion de phase 
Neutrons ± 5 % ± 5 % ± 5 % 
DRX : poudre atomisée ± 10 % ± 5 % ± 10 % 
DRX : poudre broyée ± 10 % ± 10 % ± 10 % 
Incertitude sur les 
paramètres de maille (ou 
volumes) 
Neutrons et DRX ± 0,001 Å ± 0,06 Å3 ± 0,08 Å3 
 
Celles considérées pour les proportions de phases ne sont pas les mêmes pour la diffraction de neutrons 
(± 5 %, en lien avec les conditions de mesure) et pour la diffraction des rayons X (± 10 % pour γ-U(Mo) et 
U2Mo, et ± 5 % ou ± 10 % pour α-U, selon la quantité d’UO2 présente à la surface de la poudre). 
L’incertitude relativement élevée que l’on a, en DRX, sur les proportions des phases γ-U(Mo) et U2Mo est 
liée à la forte « imbrication » de leurs pics de diffraction : l’apparition de la phase U2Mo se traduisant 
d’abord par un léger épaulement au niveau du pic {110} de la phase γ-U(Mo), qui est difficile à affiner. 
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L’évaluation de la proportion de phase α-U est quant à elle plus ou moins affectée par son oxydation, plus 
importante dans la poudre broyée, comme cela est explicité dans l’annexe C1. 
La qualité des affinements obtenus peut être estimée à partir des facteurs finaux de confiance (Rp, Rwp, 
Rexp et χ2=Rwp/Rexp) {H.M. Rietveld 1967 - J. Rodriguez-Carvajal 1990} qui sont récapitulés en annexe C2. 
Ces rapports doivent être considérés avec précaution, en effet, un rapport χ2 est souvent fonction de la 
qualité des données considérées. Par exemple, dans notre cas,  les χ2 issus de la diffraction des rayons X 
sont plus faibles (compris entre 1 et 2) que pour la diffraction des neutrons (autour de 5) : pour autant, il est 
difficile d’annoncer que la qualité des affinements est supérieure dans le cas des rayons X, d’autant plus 
que les données acquises par cette méthode sont plus bruitées. En tout cas, les valeurs de χ2 obtenues 
dans les deux cas sont relativement « classiques ». Quelques exemples d’affinements sont présentés dans 
la section suivante.   
3.1.4. Résultats quantitatifs relatifs à la poudre atomisée étudiée par diffraction des neutrons 
Cette expérience de diffraction constitue notre référence et s’est déroulée sur 40 h à 450 °C : 
longueur d’onde de 2,52 Å sur la plage angulaire 0°-128° (cf. Annexe B).  
 
3.1.4.1. Affinements des diffractogrammes 
La Figure 27 et la Figure 28, ci-après, correspondent respectivement à des affinements réalisés sur des 
diffractogrammes correspondant à l’état cristallographique de la poudre atomisée avant et après recuit 
(acquisitions effectuées à température ambiante). Elles illustrent les phases prises en compte et la qualité 
de l’affinement représentée par la ligne bleue "de résidu" (cette ligne devant être la plus « plate » possible 
car elle correspond à la différence entre le diffractogramme expérimental et le diffractogramme calculé). 
 
- Avant recuit : la seule phase présente est la phase γ-U(Mo).  
 
Figure 27.  Zone sélectionnée d’un diffractogramme de neutrons affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre 
atomisée, avant recuit. 
 
- Après recuit (Tamb) : à ce stade, toutes les phases de décomposition sont présentes et l’affinement 
reste de bonne qualité. On remarque que la phase γ-U(Mo) n’est a priori plus ou peu présente et peut 




Figure 28.  Zone sélectionnée d’un diffractogramme de neutrons affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre 
atomisée, après recuit. 
 
3.1.4.2. Evolution des proportions de phase 
La Figure 27 montre qu’à l’état initial, seule la phase γ-U(Mo) est présente. La fraction de cette dernière 
décroît (cf. Figure 29) jusqu’à une asymptote quasi horizontale autour de 30 % après 25 h de recuit. 
Inversement, les proportions relatives respectives des phases α-U et U2Mo croissent durant les 25 
premières heures de traitement thermique pour ne guère évoluer ensuite et stagner entre 25 et 45 %. Il 
semblerait que la croissance de la phase U2Mo se fasse avec un certain retard, de l’ordre de quelques 
heures, par rapport à la phase α-U. Au bout de 5 h de recuit par exemple, la proportion de phase α-U est 
de l’ordre de 15 %, alors que celle de la phase U2Mo, est plutôt de l’ordre de quelques pourcents et entre 
dans les barres d’erreur (± 5 %).  
 
 
Figure 29. Evolution des proportions relatives des phases de déstabilisation α-U et U2Mo et de la phase γ-U(Mo) dans 




3.1.4.3. Evolution des paramètres ou volumes de maille 
Comme cela a été expliqué dans l’annexe C, compte-tenu de la qualité des données expérimentales 
acquises, il est possible de suivre le paramètre de la phase γ-U(Mo) cubique, tandis que dans le cas des 
phases α-U et U2Mo, seul le volume de la maille peut être évalué avec une confiance raisonnable. 
 
- Phase γ-U(Mo) (cf. Figure 30) : le paramètre de maille de cette phase avant recuit est de 3,430 Å. 
Sous l’effet de la dilatation, ce paramètre augmente très rapidement sur la plage [0h-1h] pour se stabiliser 
ensuite en conditions isothermes. En fait, deux « pseudo-plateaux » sont observés : le premier se situe 
sur la plage [1h-15h] autour de 3,447 Å et le second autour de 3,428 Å sur la période [20h-40h]. La 
contraction de la maille après le retour à la température ambiante donne un paramètre final de 3,403 Å. 
 
 
Figure 30. Evolution du paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) en fonction du temps de recuit à 450°C, pour  la 
poudre atomisée étudiée par diffraction de neutrons. 
 
- Phase α-U (cf. Figure 31) : au début de l’essai, cette phase est absente puis, comme dans le cas de 
la phase γ, son  volume évolue en deux pseudo-plateaux : un premier autour de 85,24 Å3 puis un second 
autour de 85,11 Å3. A l’issue du retour à la température ambiante après 40 h de recuit, le volume de la 
maille se rétracte pour atteindre 83,51 Å3. Cette valeur est comparable avec les valeurs de la littérature, de 
l’ordre de 83,0 Å3 {H. Blank 1998}. 
 
Figure 31. Evolution du volume de la maille α-U en fonction du temps de recuit à 450°C pour la p oudre atomisée 
étudiée par diffraction des neutrons. 
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- Phase U2Mo (cf. Figure 32): le composé U2Mo est un composé défini dont la teneur en molybdène 
n’a pas lieu d’évoluer au cours du temps. Par conséquent, les changements de volumes de la maille 
doivent être uniquement liés à des phénomènes de la dilatation thermique. Comme attendu, aucune 
variation significative du volume de la maille à 450 °C n’est notée sur 40 h de recuit. Le volume de l a maille 
après retour à température ambiante est de 116,40 Å3, à comparer au volume de 115,50 Å3, annoncé par 
{E.K. Halteman 1957}. 
 
 
Figure 32. Evolution du volume de la maille U2Mo en fonction du temps de recuit à 450°C pour la p oudre atomisée 
étudiée par diffraction des neutrons. 
 
3.1.4.4. Bilan  
L’exploitation de cette première expérience de diffraction de neutrons en température sur poudre U(Mo) a 
permis de vérifier que cette méthode est bien adaptée au suivi de la déstabilisation de la phase γ-U(Mo). 
L’évolution des proportions relatives des différentes phases impliquées lors de la déstabilisation ainsi que 
l’évolution de leurs paramètres de maille et/ou de leurs volumes de maille respectifs ont pu être étudiés. 
L’annexe C3  est consacrée à l’exploitation des résultats de diffraction des rayons X in-situ obtenus sur une 
poudre de même nature (atomisée). L’objectif majeur de cette exploitation est de comparer les résultats 
ainsi acquis avec ceux de la diffraction de neutrons, afin d’évaluer la pertinence de la diffraction X, en tant 
qu’outil de suivi de la déstabilisation de la phase γ-U(Mo). Suite à cette étude comparative (cf. Annexe C3), 
il ressort que : 
- La phase γ-U(Mo) diminue fortement dès les premières heures de recuit, et un ralentissement 
conséquent de la cinétique de déstabilisation peut être observé ensuite dans les deux cas. 
Néanmoins, après 20 h de recuit, la proportion de phase restante est de l’ordre de 40 % pour 
les neutrons, contre 20 % pour les rayons X.  
- La quantité d’U2Mo après 20 h de recuit est de l’ordre de 20 % pour les neutrons contre  40 % 
pour les rayons X. 
- La quantité de phase α-U est proche dans les deux cas (40% au bout de 20h pour la DRX contre 
35% pour la diffraction des neutrons) et ce, malgré la dizaine de pourcent d’oxyde présente au 
sein de la poudre atomisée au cours du recuit (cf. Annexes C1 et C3).  
- Les évolutions des paramètres de maille, sur 20 h (durée de l’expérience DRX), sont cohérentes.  
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Ces résultats et, en particulier, les différences de fraction massiques constatées entre l'expérience de DRX 
et celle de diffraction de neutrons pour les phases γ-U(Mo) et U2Mo, attestent de la difficulté, en DRX, à 
discriminer ces deux phases au cours du recuit. En effet, la phase de décomposition U2Mo apparait tout au 
long du recuit comme un épaulement de la phase principale γ-U(Mo) et l’attribution des pourcentages 
massiques est fortement entachée d'incertitude, surtout lorsque la fraction de l'une ou l'autre des phases 
est faible. Cette dernière expérience nous a également permis de confirmer qu’une durée totale 
d’acquisition de 20 h seulement ne permet pas d’étudier de façon suffisamment complète la cinétique de 
décomposition de la phase γ-U(Mo) : au moins une quarantaine d’heures sont nécessaires, comme cela a 
d’ailleurs été montré grâce à l’expérience de diffraction de neutrons. 
L’objectif de l’expérience suivante est d’étudier le comportement d’une poudre broyée au cours d’un recuit 
suffisamment long à 450 °C. La durée du traitement thermique a donc été choisie supérieure à 40 h et 
devrait nous permettre de mettre en évidence d’éventuelles différences de comportement entre la poudre 
atomisée et la poudre broyée, avec les précautions discutées ci-dessus. 
 
3.1.5. Résultats quantitatifs obtenus sur  la poudre broyée étudiée par DRX 
3.1.5.1. Affinement des diffractogrammes 
La Figure 33 et la Figure 34, ci-après, correspondent respectivement aux diffractogrammes obtenus avant 
et après recuit (à l’ambiante) sur la poudre broyée étudiée par diffraction de rayons X, et présentent 
l’affinement Rietveld correspondant. Au cours des affinements, nous avons été confrontés aux mêmes 
difficultés d’affinement en ce qui concerne le calcul des proportions de phases γ-U(Mo) et U2Mo, que dans 
le cas de la poudre atomisée étudiée par DRX : ce constat devra être pris en compte au cours des 
différentes comparaisons. 
 
- Avant recuit : alors que pour la poudre atomisée, une faible proportion d’oxyde (environ 10 %m.) 
avait été détectée, une proportion plus importante d’UO2 (de l’ordre de 30 %m.) est mise en évidence 
dans le cas de la poudre broyée. Ceci est en adéquation avec le résultat attendu dans la mesure où le 
procédé de fabrication utilisé génère intrinsèquement de l’oxydation : ce dernier renseignement a été pris 





Figure 33.  Zone sélectionnée d’un diffractogramme de rayons X affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre 
broyée, avant recuit. 
 
- Après recuit (Tamb) : même si l’affinement à partir des diffractogrammes obtenus par diffraction des 
rayons X sur une telle poudre est délicat (voir par exemple la zone encerclée sur la Figure 34 ci-après), 
toutes les phases de décomposition attendues ont été identifiées et ont pu être affinées.  
 
 
Figure 34.  Zone sélectionnée d’un diffractogramme de rayons X affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre 
broyée, après recuit. 
 
3.1.5.2. Evolution des proportions de phase 
La Figure 35 illustre l’évolution des différentes phases au cours du recuit à 450 °C pendant 50 heures  de la 
poudre broyée. Dans ce cas, et d’après notre retour d’expérience sur l’évolution des proportions de phase 
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observée en DRX pour la poudre atomisée, il s'agira d'appréhender avec beaucoup de prudence l'évolution 
des phases γ-U(Mo) et U2Mo. 
 
 
Figure 35. Evolution des proportions relatives des phases de déstabilisation et de la phase γ-U(Mo) dans la poudre 
broyée étudiée par diffraction de rayons X en fonction du temps pour un recuit à 450 °C. 
 
En revanche, des différences significatives peuvent être constatées entre la poudre broyée et la poudre 
atomisée lorsque l’on considère les cinétiques d’apparition de la phase α-U (cf. Figure 36). En effet, la 
proportion relative de cette phase augmente beaucoup plus rapidement dans le cas de la poudre broyée 
que dans le cas de la poudre atomisée et ce, pour des niveaux d’oxydation plus élevés qui pourraient 
conduire à une minimisation de la proportion calculée (cf. annexe C1). La quantité de phase α-U dans la 
poudre broyée va ensuite se stabiliser à environ 35 % tout au long du recuit alors que dans le cas de la 
poudre atomisée, la quantité de phase α-U ne va pas cesser de croître. 
 
 
Figure 36. Evolution de la proportion relative de phase α-U pour une poudre broyée et une poudre atomisée, 
déterminées par diffraction de neutrons et des rayons X, à 450°C. 
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3.1.5.3. Evolution des paramètres (et/ou volumes) de maille 
Puisqu’aucune différence n’avait été constatée entre les paramètres de maille calculés à partir de 
l’expérience par diffraction des rayons X et celle par diffraction des neutrons, pour la poudre atomisée, une 
comparaison directe entre ces deux méthodes, pour les deux types de poudres, a pu être réalisée : 
 
- Phase γ-U(Mo) (cf. Figure 37) : l’évolution du paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) dans la 
poudre broyée et dans la poudre atomisée illustre des différences notables impactant très 
vraisemblablement les cinétiques de décomposition. 
 
 
Figure 37. Evolution du paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) pour une poudre broyée et une poudre atomisée, 
déterminée respectivement par diffraction des neutrons et des rayons X, à 450°C. 
 
En effet, contrairement à la poudre atomisée, la maille de la phase γ-U(Mo) de la poudre broyée décroit de 
façon hyperbolique sans évoluer en deux paliers : le paramètre a diminue fortement les 5 premières heures 
de recuit avant de tendre vers une valeur seuil, très basse (par référence à celles constatées sur la poudre 
atomisée), jusqu’à la fin du traitement thermique. 
Dans le même temps, il semblerait que le paramètre de maille soit associé à un effet de ralentissement de 
la décomposition de la phase γ-U(Mo), (même si ces courbes sont à considérer avec précaution): dans le 
cas de la poudre broyée, au bout de 5 h, la stabilisation du paramètre a s’accompagne d’une stagnation de 
l’évolution de la proportion relative (alors voisine de 40%) de cette phase. Ce dernier phénomène n’est pas 





Figure 38. Evolution de la proportion relative de phase γ-U(Mo) pour la poudre broyée et la poudre atomisée, 
déterminée par diffraction des rayons X, à 450°C. 
 
Tout au long du traitement thermique, le paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) de la poudre broyée 
reste systématiquement inférieur à celui de la poudre atomisée, surtout pendant les premières heures du 
recuit. Cette évolution pourrait traduire un enrichissement plus accentué en Mo de la phase γ-U(Mo) de la 
poudre broyée, en lien avec sa plus grande stabilité : il semblerait en fait que dans la poudre broyée, la 
cinétique de décomposition de la phase γ soit plus lente (d’autant plus marqué si l’on considère le biais de 
20 % constaté entre la DRX et les neutrons sur cette phase en particulier). 
 
- Phase α-U (cf. Figure 39) : l’évolution du volume de cette phase dans le cas de la poudre broyée se 
traduit par l’observation d’un plateau quasi constant au cours du recuit, contrairement à ce qui se 
passe pour la poudre atomisée, où le volume de la maille α-U évolue en une succession de deux 
plateaux. Le volume de maille de la phase α-U de la poudre broyée est légèrement plus faible que 
celui de la phase α-U de la poudre atomisée. Compte-tenu de la qualité des diffractogrammes acquis 






Figure 39. Evolution du volume de maille de la phase α-U pour la poudre broyée et la poudre atomisée, déterminée par 
diffraction de neutrons et des rayons X respectivement sur 40 et 50 h, à 450°C. 
 
- Phase U2Mo (cf. Figure 40) : Comme attendu, le volume de la maille apparaît quasi constant et ne 
décroît que suite au retour à température ambiante de l’échantillon. Les valeurs déduites des affinements 
de deux types de poudre sont comparables. 
 
 
Figure 40. Evolution du volume de la maille U2Mo en fonction du temps de recuit à 450 °C pour la poudre broyée 
étudiée par diffraction des rayons X. 
 
3.1.5.4. Bilan 
On peut remarquer que les paramètres de maille et les volumes déduits des affinements sur poudre broyée 
sont systématiquement un peu plus faibles que ceux mesurés sur la poudre atomisée. Dans le cas des 
phases α-U et U2Mo, le faible écart constatés entre les volumes des mailles pourrait être attribué aux 
artefacts d’affinement liés à la qualité des diffractogrammes et/ou à une légère différence entre les 
températures de recuit. En revanche, dans le cas de la phase γ-U(Mo), l’écart significatif noté entre les 
deux types de poudre pourrait indiquer une différence de comportement associée à la solubilité/mobilité du 
Mo. A partir des affinements réalisés, il a en tout cas été possible de révéler de premières différences, en 




D'après l’étude des proportions de phases, on a pu mettre en évidence : 
- une décomposition plus lente de la phase γ-U(Mo) dans la poudre broyée,  
- une apparition plus rapide de la phase α-U dans cette même poudre, sachant qu’en considérant les 
quantités d’oxyde et de nitrure détectées (cf. Annexe C1), on peut penser que ce phénomène a 
même été sous-estimé, 
- une apparition de la phase U2Mo postérieure à celle de la phase α-U, dans la poudre atomisée 
(environ 5 h d’après Figure 29). 
 
D'après l’étude des paramètres de maille, on a pu constater : 
- une évolution en deux paliers pour les phases γ-U(Mo) et α-U, dans la poudre atomisée. 
- une évolution traduite par une seule étape, pour ces mêmes phases, dans la poudre broyée. 
 
Ces résultats doivent maintenant être complétés par une étude plus approfondie de l’évolution des 
différentes mailles, dans l'objectif de parvenir à faire la part des effets thermiques et d'éventuels effets liés 
à des évolutions de la teneur en Mo des phases considérées. Cette exploitation nous permettra de définir 
plus précisément les spécificités des phases résultant de la décomposition de la phase γ-U(Mo), en 
corrélation avec les cinétiques précédemment définies. 
 
3.1.6. Discussion 
Cette discussion comporte trois parties respectivement dédiées : 
- à la cinétique de déstabilisation de la phase γ-U(Mo), 
- à l’évolution des phases en présence, en termes de paramètre ou de volume de maille, 
- aux mécanismes de déstabilisation de la phase γ-U(Mo), que l’on est susceptible de déduire 
des caractéristiques précédentes. 
 
3.1.7. Discussion : exploitation des paramètres (et/ou volumes) de maille 
Pour chacune des trois phases d’intérêt, à savoir : γ-U(Mo), α-U et U2Mo, et pour les trois expériences 
réalisées, nous allons chercher à comparer les paramètres ou volumes de maille observés 
expérimentalement avec ceux attendus d’après la littérature en tenant compte de la teneur en Mo de la 
phase (en particulier dans le cas de γ-U(Mo)) et de l’effet de la dilatation thermique sur sa maille.  
 
3.1.7.1. Evolution de la phase γ : l’attendu 
 
- Evaluation de la quantité en molybdène dans les poudres de départ : 
 
Tableau 12. Calcul de la quantité de Mo présente dans les poudres de départ. 
 
Paramètre de 
maille à Tamb. A partir de la formule de 
Nominé {A.M. Nominé 2001} : a = 
3,4878 – 0,0034 [Mo] (at%) 










La quantité de molybdène présente au départ dans les trois poudres, calculée à partir du paramètre de 
maille de la phase γ-U(Mo), est cohérente avec la composition donnée par le fabricant. 
 
- Prise en compte de la dilatation thermique théorique 
 
Tableau 13. Calcul du paramètre de maille théorique de la phase γ-U(Mo) à 450 °C. 
Paramètre de maille 
à Tamb. 
coefficient de dilatation 
(°C -1) Calcul 
Paramètre de maille 
à 450 °C 
3,430 Å 13.10
-6 à 450°C {D.E. 
Burkes 2010} 
dL/L = 13.10-6 x 430 = 5,59.10-3 
Å  (avec L = 3,43 Å) 
Donc : dL = 0,019 Å 
3,449 Å 
 
3.1.7.2. Evolution de la phase γ : l’observé 
- Pour  la poudre atomisée (étudiée par diffraction des neutrons) 
On retrouve sensiblement la valeur théorique du paramètre de maille après dilatation (valeur 
moyenne expérimentale : 3,447 ± 0,001 Å) jusqu’à environ 15 h de recuit puis ce paramètre baisse 
significativement. 
Ceci tend à montrer que la phase γ ne change pas de teneur en Mo en début d’expérience (les 15 
premières heures) puis voit sa teneur en Mo augmenter. 
Au final, après retour à l’ambiante au bout de 40 heures de recuit, on a un paramètre de 3,40 Å, ce qui 
équivaut à une teneur en Mo, de 25 %at., soit 11,8 % en masse (d'après {A.M. Nominé 2001}). 
Cette augmentation de teneur en Mo s’accompagne d’un fort ralentissement de la cinétique de 
déstabilisation de γ, ce qui est a priori logique puisque le molybdène est un agent gammagène. 
Elle a l’air liée, en terme de déroulement, à l’apparition d’une quantité notable de phase U2Mo. 
A partir de l’évolution de la maille γ, en considérant que les proportions massiques d’oxyde et de nitrure 
peuvent être négligées pour l’expérience aux neutrons (car inférieures à 1 %), un bilan massique en 
Mo peut être réalisé afin de juger de la pertinence de ces premiers résultats : 
 
Tableau 14. Bilan massique en Mo, suite à l'expérience de diffraction de neutrons sur la poudre atomisée. 
Pour 100 g de produit : teneurs massiques 
Teneur en Mo 






U(Mo) 7,6 %m. 7,6 g 
t = 40 h (après retour à 
température ambiante) 
11 % de γ-
U(Mo) 11,8 %m. 1,3 g 
40 % d’U2Mo 16,9 %m. 6,7 g 
48 % d’α-U négligeable 0 g 
 
On aboutit ainsi à une quantité totale de Mo égale à 8,0 g, donc constante si l’on considère une marge 
d’erreur due aux calculs de proportions de phases (à ± 5 %m.) et aux incertitudes sur le paramètre de la 
phase γ (± 0,001 Å) et sur la formule de Nominé (non précisée par l'auteur). Notons de plus que cette 





- Pour la poudre atomisée (étudiée par diffraction des rayons X) 
 
Au cours du recuit (dont la durée totale a été dans ce cas de 20 heures seulement : cf. Annexe C3), on 
aurait affaire en fait à une phase γ de paramètre uniquement dilaté comme l’atteste la présence d’un 
plateau associé à un paramètre de maille moyen de 3,449 Å, représentatif d’une teneur en Mo quasiment 
inchangée sur la durée des acquisitions. Sachant que le changement de paramètre de la phase γ est 
surtout visible après 20 h, dans l’expérience de diffraction de neutrons, ce résultat est logique. Plus 
précisément, l’augmentation légère du pourcentage massique calculé (8,1 % après retour à température 
ambiante contre 7,6 % avant recuit) pourrait être attribuable à une augmentation faible de la quantité de 
molybdène qui apparaît seulement après 15 h de recuit puisque le paramètre de maille diminue légèrement 
lors des 5 dernières heures. Le principal effet observé dans cette expérience reste donc tout de même 
celui de la dilatation. 
Tableau 15. Calcul de la teneur finale en Mo de la phase γ-U(Mo), dans la poudre atomisée étudiée par DRX. 
Paramètre de maille 
à Tamb. avant recuit 
Paramètre de maille 
à Tamb. après recuit A partir de la formule de Nominé : a = 3,4878 – 
0,0034 [Mo] (at%) 
Teneur en Mo 
correspondante [Mo] 
3,4300 Å 3,4269 Å 18 at% soit environ 8,1 % en masse 
 
- Pour la poudre broyée (étudiée par diffraction des rayons X): 
Tableau 16. Calcul de la teneur finale en Mo de la phase γ-U(Mo), dans la poudre broyée étudiée par DRX. 
Paramètre de 
maille à Tamb. 
avant recuit 
Paramètre de 
maille à Tamb. 
après recuit 
A partir de la formule de 
Nominé : a = 3,4878 – 
0,0034 [Mo] (at%) 
Teneur en Mo 
correspondante [Mo] 
3,4300 Å 3,3943 Å 27,5 at.% soit environ  13,3% en masse 
 
Malgré l’augmentation rapide du paramètre de maille due à la dilatation du matériau (au bout de 30 min), 
ce dernier n’atteint pas la valeur théorique de 3 ,449 Å mais seulement 3,435 Å. On peut supposer qu’une 
variation précoce de la teneur en molybdène est venue compenser l’effet de la dilatation. Cette hypothèse 
tend à être vérifiée par le fait qu’on observe une baisse du paramètre, donc une augmentation de la teneur 
en Mo, beaucoup plus rapide que dans le cas de la poudre atomisée : on atteint un pseudo-plateau au bout 
de 5 h seulement alors qu'il faut une quinzaine d'heures pour voir le paramètre de la phase γ-U(Mo) 
diminuer sensiblement (mais beaucoup moins) dans l'autre cas. La quantité de molybdène évolue alors 
très peu entre 5 h de recuit (où le paramètre de maille est de 3,400 Å) et 50 h de recuit (où le paramètre de 
maille est de 3,396 Å). Il est important de souligner que la nette augmentation de la teneur en Mo de la 
phase γ-U(Mo) au bout de quelques heures seulement (5 h) s’accompagne d’un fort ralentissement de la 
cinétique de déstabilisation de la phase gamma.  
 
3.1.7.3. Evolution de la phase α : prise en compte de la dilatation thermique théorique 
La particularité de la maille orthorhombique α-U est de présenter une dilatation anisotrope : les paramètres 




Tableau 17. Calcul du paramètre de maille théorique de la phase α-U à 450°C. 
Paramètre de 







dilatation (°C -1) à 450 











a = 2.8537 Å 
b = 5.8695 Å 
c = 4.9548 Å 
83.00 Å3 
α1 = 40.10-6 
α2 = -15.10-6 
α3 = 38.10-6 
dL/L = 40.10-6 
x 430 = 
0.0172α 
Donc : dL = 
0,049 Å 
a = 2,9027 
b = 5,8316 
c = 5,0357 
85,24 Å3 
 
3.1.7.4. Evolution de la phase α : l’observé 
- Pour la poudre atomisée (étudiée par diffraction des neutrons) 
On rappelle que l’évolution du volume de la maille de la phase α-U au cours du temps se fait en deux 
pseudo-plateaux successifs. Lors des premières heures de recuit (jusqu’à 15 h environ), le volume moyen 
de la maille est de 85,24 Å3. Ce volume correspond exactement au volume théorique après dilatation de la 
maille. Seul l’effet de la température entre donc en jeu lors de ces premières heures de recuit.   
Le deuxième pseudo-plateau correspond à un volume moyen de 85,10 Å3. Il traduirait une variation de la 
quantité de molybdène présente au sein de la maille α-U. La légère diminution du volume de la maille 
alpha serait en fait associée à l’apparition d’une phase sursaturée en Mo (cf. Tableau 18 ci-après). En 
effet, dans la littérature (cf. annexe A1), une telle phase est identifiée comme la phase U-α" qui se 
caractérise par une distorsion monoclinique de la maille (l’angle γ passe de 90° à plus de 92°). Notons que 
des états intermédiaires de niveaux de distorsion moindres (phases de type U-α') sont également évoqués 
dans la littérature {H.L. Yakel 1974}. La qualité de nos données et la précision qui en découle sur la 
détermination des paramètres de maille de la phase α ne nous permettent pas de statuer sur le fait que 
l'on ait affaire à une phase de type α' ou α". 
 
Tableau 18. Calcul du volume des mailles α-U et α’’-U, à température ambiante. 
Paramètre de maille à 
Tamb.* (Å) 
Volume de maille à 
Tamb.* (Å3) 
Paramètre de maille à 
Tamb. {K. Tangri 1961}** 
(Å) 
Volume de maille à 
Tamb.** (Å3) 
a = 2,860  
b = 5,875 
c = 4,960 
V= 83.34 
a = 2,850 
b = 5,801    
c = 4,950 
V= 81,84 
*Pour une phase α-U quasiment exempte de Mo 
 ** Pour une quantité en Mo de 6,2 at.% (teneur minimale pour avoir U-α") 
 
Comme le montrent les valeurs répertoriées dans le Tableau 18, le passage d’une phase α-U à une phase 
α-U’’ se traduit bien par une diminution du volume de la maille. Celle-ci est de 1,80 % à l’ambiante, d’après 
{K. Tangri 1961}, contre 0,16 % pour la poudre atomisée à 450 °C (on passe de 85,24 Å 3 à 85,10 Å3) 
étudiée par diffraction de neutrons. Cette différence de variation volumique pourrait être imputable à une 
sursaturation en Mo plus faible de la phase α-U, dans le cas de notre expérience, mais aussi au 
comportement en dilatation de la phase sursaturée (« U-α" ») qui n’est pas du tout connu dans la 
littérature. Le volume de la maille α après retour à température ambiante (83,51 Å3) est voisin de celui 




Cette caractéristique pourrait traduire l’obtention en température d’une sursaturation de la phase α qui ne 
serait pas conservée lors du retour (lent) à température ambiante. 
On note de légères différences de volume de maille entre les deux expériences de diffraction réalisées sur 
la poudre atomisée, pour des temps de recuit comparables (cf. Annexe C3). Celles-ci pourraient être 
imputables à des températures de recuit légèrement différentes entre les deux expériences ainsi qu’à la 
qualité des données (rapport signal/bruit) et des affinements qui en découlent. En tout cas, d’un point de 
vue qualitatif, l’évolution du volume de la maille α sous forme de deux pseudo-paliers (avant et après 
environ 15 h de recuit, pour le recuit de 40 h) est confirmée et atteste de la cohérence des résultats. 
 
- Pour la poudre broyée (étudiée par diffraction des rayons X) : 
 
La poudre broyée montre un comportement différent de celui de la poudre atomisée en ce qui concerne 
l’évolution de la phase α-U : les volumes de maille sont sensiblement constants tout au long du recuit et ne 
traduisent donc pas d’évolution de la quantité de molybdène au sein de cette phase. De plus, dans un 
certain intervalle de temps, les valeurs moyennes du volume de la maille α-U des deux types de poudres 
sont très proches : 84,87 Å3 pour la poudre broyée, tout au long du recuit, contre 84,89 Å3 pour la poudre 
atomisée durant le premier pseudo-plateau (avant 15 h, sur le recuit de 40 h). Il est donc probable qu’il n’y 
ait pas d’évolution de la teneur en Mo dans la phase α se formant dans la poudre broyée, contrairement à 
ce qui se passe dans la poudre atomisée, où une augmentation de la teneur en Mo au-delà de 15 h de 
recuit est suspectée. 
 
L’ensemble de ces résultats est corroboré par ceux obtenus sur des plaques de combustible particulaire 
U(Mo), à particules atomisées et broyées {H. Palancher 2012}. Les auteurs ont en effet conclu à la 
présence d’une phase de type U-α" uniquement dans les plaques fabriquées à partir de particules 
atomisées, recuites à 425 °C. 
 
3.1.7.5. Phase α-U : retour à la température ambiante 
Après retour à température ambiante, les paramètres et volume de maille de la phase α-U dans les 
différentes poudres testées sont donnés dans le Tableau 19 ci-après : 
 
Tableau 19. Paramètres et volume de maille de la phase α-U, après retour à température ambiante. 
Poudre atomisée_neutrons, 40 h  Poudre atomisée_DRX, 20 h  Poudre broyée_DRX, 50 h 
a = 2,8695 Å ; b = 5,8495 Å ; c = 
4,9754 Å  et V= 83,51 Å3 
a = 2,8660 Å ; b = 5,8465 Å ; c = 
4,9663 Å  et V=83,22 Å3 
a = 2,8624 Å ; b = 5,8474 Å ; 
c = 4,9713 Å  et V=83,21 Å3 
 
Ces volumes de mailles confirment les résultats précédemment obtenus à savoir l’obtention après retour à 
température ambiante d’une seule et même phase : α-U. Dans le cas du recuit de 40 h effectué sur la 
poudre atomisée, un volume de maille légèrement plus grand que dans les deux autres cas est obtenu (en 
considérant tout de même que l’écart est faible et compris dans les barres d’erreurs) et pourrait être la 
signature d’une légère solubilisation du Mo.  
En fait, la vitesse de refroidissement (plus ou moins lente) est suspectée comme étant susceptible de jouer 
un rôle sur l'état de la phase α-U après retour à l'ambiante, en permettant une remise à l’équilibre plus ou 
moins poussée de la répartition du Mo, comme l’indique le diagramme de phase binaire U(Mo) {T.B. 
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Massalski 1990}. En effet, les études réalisées par {K. Tangri 1961} relatives à la phase U-α’’ (déformation 
monoclinique de la forme α-U, par solubilisation du Mo) ont montré qu'une trempe rapide du matériau est 
nécessaire pour que cette phase soit retenue à l’ambiante.  
 
3.1.7.6. Evolution de la phase U2Mo 
Le composé U2Mo est un composé défini dont la concentration en molybdène est de 33 %at. ou 16,8 %m. 
On s’attend donc à ce que l’évolution de ses  paramètres de maille et donc de son volume de maille soient 
uniquement dus à des effets de dilatation (cf. Tableau 20, ci-dessous).  
 
Tableau 20. Calcul des paramètres et du volume de maille de la phase U2Mo à 450°C. 
Paramètre de 







dilatation (°C -1) à 450 
°C d’après {T.R.G. 









a = b = 3,427 
c = 9,854 115,73 Å
3
 14,65 × 10−6* 
dL/L = 
14,65.10-6 x 
430 = 6,30.10-3 
a = b = 3,4486 
c = 9,916 117,93 Å
3
 
* Cette valeur étant issue d’une seule étude et ne prenant pas en compte l’anisotropie de la maille d’U2Mo, il se peut 
qu’elle soit entachée d’une incertitude relativement importante. 
 
D’après le tableau précédent, une augmentation de volume de 1,87 % de la maille d’U2Mo est attendue 
entre 20 °C et 450 °C. 
 
- Pour la poudre atomisée (étudiée par diffraction des neutrons) 
Le volume moyen de la maille dilatée peut être calculé : Vdilaté = 118,52 Å3. Un pourcentage d’évolution 
peut donc être déduit à partir du volume de la maille après retour à température ambiante (116,40 Å3), soit 
1,79 %. En dépit d’une marge d’erreur potentiellement assez importante liée à la valeur moyenne du 
coefficient de dilatation, on retrouve l’expansion volumique attendue. Les résultats obtenus sont donc bien 
cohérents sur cette plage du recuit. Les affinements de la poudre atomisée étudiée par diffraction des 
rayons X (cf. Annexe C3), conduisent également à l’obtention d’un plateau sur la plage de temps [10 h – 20 
h], pour le volume de la maille de la phase U2Mo avec une valeur du volume dilaté  de 118,34 Å3, ce qui 
correspond à une expansion volumique de 1,73 %. Ces résultats sont donc cohérents avec les résultats de 
diffraction des neutrons. 
 
- Pour la poudre broyée (étudiée par diffraction des rayons X) 
Le volume de la maille de la phase U2Mo va cette fois-ci évoluer de 1,53 % sous l’effet de la dilatation. La 
microstructure plus perturbée de ce type de poudre rend les affinements plus délicats et l’écart entre les 
valeurs calculées et expérimentales liées à la dilatation, est plus élevé que celui qui a été constaté suite 
aux deux expériences réalisées sur la poudre atomisée, tout en restant raisonnablement proche.  
Aucune évolution significative du volume de la maille n’est constatée, aussi bien pour la poudre atomisée 




3.1.8. Mécanismes de déstabilisation 
Certaines différences notables sur les caractéristiques de chacune des poudres en termes de cinétiques et 
de modes de décomposition de la phase γ-U(Mo) sont apparues dans les deux volets précédents.  
 
On retiendra principalement que : 
 
- l’évolution de la maille γ-U(Mo) se fait en un seul pseudo-palier dans le cas de la poudre broyée et 
en deux pseudo-paliers dans le cas de la poudre atomisée, 
- la variation de la quantité de molybdène présente dans cette phase est plus ou moins rapide et 
entraine un ralentissement également plus ou moins rapide de sa décomposition, 
- des différences de cinétique d’apparition de la phase α-U existent, cette phase pouvant ou non être 
sursaturée en molybdène, après un certain temps de maintien en température (cette sursaturation 
n'étant pas conservée après retour à froid). 
 
Sur cette base, deux propositions de mécanisme de décomposition de la phase γ peuvent à présent être 
proposées pour chacune des poudres : 
 
 
- Pour la poudre atomisée : 
Dans ce cas, les premières lamelles de la phase α-U seraient rares et éloignées les unes des autres et se 
formeraient probablement dans les zones de déplétion en Mo qui sont la conséquence de la solidification 
de l'alliage. Dans ces conditions, et en raison d’une diffusion relativement lente du Mo au sein de la 
microstructure, l'enrichissement de la phase γ-U(Mo) en Mo serait lent et favoriserait l'apparition d'une 
phase α"-U sursaturée en cet élément, au cœur des grains.  
 
Dès lors que la phase γ-U(Mo) serait suffisamment enrichie en Mo, la phase U2Mo apparaîtrait alors avec 
un certain retard, d'autant plus que l'enrichissement de la phase γ-U(Mo) contribuerait à augmenter sa 
stabilité (cf. effet gammagène du Mo). Ce retard est conforme au comportement des alliages U(Mo) 
massifs (cf. courbes TTT). 
 
Il est possible de résumer ces phénomènes par l’enchaînement d’équations suivant : 
 
γ-U(8Mo) γ-(U(8Mo) + α-U puis après un « décalage » de quelques heures  γ-U(12Mo) +  α’’-U + 
U2Mo 
 
- Pour la poudre broyée : 
Dans ce cas, les premières lamelles de la phase α-U germeraient dans l'ensemble de la microstructure et 
seraient nombreuses et proches les unes des autres en raison de l’existence de nombreux sites de 
nucléation potentiels dans une telle microstructure « perturbée » (l’énergie stockée dans le matériau 
diminuant la barrière de nucléation de la phase α-U, les défauts participant à la création de surfaces par 
leur apport en énergie). Cette structure lamellaire, plus fine dans le cas d’une poudre broyée que dans le 
cas d’une poudre atomisée, pourrait favoriser la mise à l’équilibre des phases de décomposition de par une 
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diminution de la distance de diffusion des atomes. Cette mise à l’équilibre plus rapide dans le cas de la 
poudre broyée ne favoriserait pas la formation de phase U-α" qui est une phase intermédiaire de 
décomposition. La transformation est donc beaucoup plus rapide mais la décomposition plus lente, au final, 
en raison d'un fort enrichissement en Mo de la phase γ-U(Mo) qui contribue à sa stabilisation. Le 
mécanisme de décomposition peut être résumé de la sorte : 
 
γ-U(8Mo)   γ-U(13Mo) + α-U + U2Mo 
 
3.1.9. Conclusion sur la stabilité de la phase γ-U(Mo) 
Ces expériences de diffraction in-situ sur poudres U(Mo) ont permis de mettre en évidence des différences 
en termes de cinétiques et de mécanismes de décomposition de la phase métastable γ-U(Mo) pour deux 
types de poudres (la poudre atomisée et la poudre broyée), testées sous irradiation et dont nous disposons 
des EPI.  
Des hypothèses concernant la germination de la phase α-U ont été émises :  
- germination locale de lamelles rares et espacées, d'abord située au voisinage des joints de grains (cf. 
zones de déplétion en Mo), dans le cas de la poudre atomisée, 
- germination généralisées de lamelles nombreuses et proches les unes des autres, dans le cas de la 
poudre broyée. 
Afin de vérifier ces hypothèses, des examens portant sur des plaques de combustible particulaire issues 
de poudres atomisées et broyées, dans lesquels la phase γ-U(Mo) a été partiellement déstabilisée lors de 
la fabrication ont été réalisés. Compte-tenu de la finesse des microstructures à étudier, ceux-ci ont été 
réalisés par EBSD et par MET et sont décrits dans la section expérimentale suivante. 
 
3.2. PRINCIPALES PROPRIETES MICROSTRUCTURALES DES PARTICULES U(MO) ATOMISEES ET 
BROYEES : ETUDE PAR EBSD ET MET 
L’objectif de cette deuxième partie du chapitre est d’apporter de nouveaux éléments sur les 
caractéristiques microstructurales des poudres atomisées et broyées, une fois incorporées dans les 
plaques de combustible, et sur les mécanismes de décomposition de la phase γ. Pour cela, des examens 
complémentaires par EBSD et par MET ont été réalisés. Les échantillons ont été obtenus à partir de 
plaques industrielles fabriquées par Areva-Cerca (Romans/Isère, France). La plaque contenant les 
particules atomisées est en uranium appauvri et de mêmes caractéristiques que les plaques de l'irradiation 
IRIS 2 {F. Huet 2005} et la seconde est une plaque contenant des particules broyées enrichies en 235U, 
jumelle de l'une de celles irradiées dans l'expérience IRIS TUM {A. Leenaers 2011}. Dans les deux cas, la 
matrice est de l'aluminium de type A5.  
 
L'EBSD est une méthode plutôt mésoscopique (échelle d'examen pouvant aller du µm à quelques 
centaines de µm), tandis que  le MET est une méthode clairement submicronique. 
 
Une description de ces deux techniques expérimentales est disponible en annexe D. Cette annexe détaille 
également les protocoles de préparation : 
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- des échantillons pour l’EBSD : dans ce cas  le challenge se situe au niveau de la préparation de la 
surface pour obtenir un signal diffractant optimal, et,  
- des lames minces pour le MET : compte-tenu de l’objectif fixé pour l’étude, à savoir en particulier la 
caractérisation des défauts structuraux présents dans les particules U(Mo), il a fallu sélectionner une 
méthode d’amincissement des échantillons permettant de limiter au maximum l’introduction de 
défauts qui ne seraient pas intrinsèques aux matériaux étudiés. 
 
Avant d’entrer dans les détails des résultats que nous avons obtenus au moyen de ces deux techniques, 
un bref aperçu des résultats de caractérisations par EBSD et par MET disponibles dans la littérature pour 
l’U(Mo) est dressé dans le paragraphe suivant, afin de servir de référence. 
 
3.2.1. Etat de l’art 
3.2.1.1. Etudes par EBSD 
Comme cela a déjà été précisé précédemment, à notre connaissance, aucune étude sur particules ou 
plaques U(Mo) n’a été réalisée à ce jour par EBSD.  
 
3.2.1.2. Etudes par MET sur le combustible U(Mo) 
Les plaques de combustible U(Mo) ont peu été étudiées par microscopie électronique à transmission avant 
irradiation : certaines études ont été menées sur des mini-plaques vierges à base de poudres U(Mo) 
atomisées {D. Keiser 2010}, d'autres se sont surtout consacrées aux couches d'interactions développées 
sur des particules atomisées en présence de matrices Al+Si {B. Yao 2011 – D. Keiser 2010 – D. Keiser 
2011}. Dans ces dernières, des microstructures complexes, issues de la déstabilisation partielle de la 
phase γ ont été partiellement étudiées. En tout cas, les seules études par MET comparant des plaques à 
particules  atomisées ou broyées ont été réalisées dans le cadre d’examens post-irradiation (EPI) afin 
d’étudier la formation et l’agencement des bulles de gaz de fission qui se créent sous irradiation au niveau 
soit de la particule, soit de l’interface entre la particule et la couche d’interaction ou encore entre la couche 




L'état de l'art précédent montre que l'on dispose aujourd'hui d'une connaissance très partielle des 
caractéristiques microstructurales des particules U(Mo) atomisées et broyées présentes dans les 
plaques de combustibles particulaires : 
- les particules atomisées ont une structure de solidification mal connue qui induit des déplétions 
locales en Mo dont on connaît mal l'ampleur et l'incidence sur la stabilité de la phase γ-U(Mo), 
- les particules broyées ont une microstructure complexe, comprenant de nombreux défauts, qui n'a 
pas du tout été caractérisée. 
 





3.2.2. Résultats de l’étude par EBSD 
3.2.2.1. Sur la plaque à particules atomisées 
Il a été possible, après optimisation du protocole de préparation (cf. Annexe D1), d’obtenir un signal de 
diffraction suffisant afin de déterminer les orientations cristallographiques des différents grains présents au 
sein de particules atomisées. Deux principaux cas de figure ont été rencontrés comme l’illustrent la Figure 
41 et la Figure 42, où l’on trouve : 
- l’image électronique de la particule analysée, 
- son image en « contraste de bande » : ce mode de visualisation des mesures par EBSD est 
représentatif de la qualité du signal de diffraction, les zones claires diffractant de façon 
satisfaisante tandis que les zones sombres diffractent peu, voire pas (zones noires), son image en 
cartographie d’orientation : la représentation choisie ici est colorisée à partir des orientations en 
figures de pôle inverse (ou IPF, pour « inverse pole figure »), selon X (IPF-X), X étant l’axe 
d’inclinaison (tilt) de l’échantillon dans la chambre du microscope. Le code couleur correspondant 
aux orientations principales de la maille cubique de la phase γ (triangle de référence) est indiqué 
sur la Figure 41d. A noter que les zones noires sont non indexées. 
 
- 1er cas : orientations cristallines aléatoires (cf. Figure 41 ci-après) : ici, les indexations  ont mis en 
évidence l'existence de grains ayant de nombreuses orientations différentes (illustrées par des 
couleurs différentes dans la Figure 41c) au sein d’une même particule.  
 
                     
 
                     
 
 
Figure 41. Caractérisation par EBSD d’une particule atomisée présentant différentes orientations des grains : a) Image 
électronique, b) Contraste de bande, c) Cartographie des orientations (IPF-X), (d) triangle de référence. 
 







- 2ème cas : orientations cristallines quasiment identiques (cf. Figure 42) : dans ce cas, toutes les 
indexations indiquent une seule et même orientation au sein de certaines particules. 
 
       
 
Figure 42.  Caractérisation par EBSD d’une particule atomisée présentant une seule et même orientation des grains : 
a) Image électronique de la particule, b) Contraste de bande, c) Cartographie des orientations (IPF-X) 
 
Deux principales informations peuvent être déduites de ces cartographies : 
 
Nous retrouvons dans les deux cas une microstructure dendritique colonnaire typique de la solidification 
rapide d'un alliage et qui peut varier d'une particule à l'autre selon la vitesse de refroidissement subie. 
Nous remarquons également que, dans les deux cas, certaines zones apparaissent noires sur l’image en 
contraste de bande et sur la cartographie d'orientation (car non indexées par l’EBSD). Ces dernières 
correspondent à des zones ne diffractant pas suffisamment et qui sont donc non indexées. Elles 
correspondraient en fait à des espaces intercellulaires/interdendritiques de plusieurs centaines de 












Figure 43. Caractérisation par EBSD  à fort grandissement d’une zone interdendritique : a) Image électronique, b) 
Contraste de bande, c) Cartographie des orientations (IPF-X). 
 
Ces espaces ne peuvent être indexés par EBSD pour potentiellement plusieurs raisons : 
- la phase α-U, qui y serait présente préférentiellement du fait de leur déplétion en Mo, s’oxyderait 
facilement et créerait une couche amorphe ou nano-cristallisée, non exploitable en EBSD, et/ou, 
=20 µm; IPF-X; Step=0,06 µm; Grid965x896
25 µm 
(a) (b) (c) 
(a) (b) (c) 
5 µm 5 µm 5 µm 
 80 
 
- la concentration élevée de défauts structuraux et d'impuretés, comme cela est observé 
classiquement dans des espaces intergranulaires (en particulier dans les microstructures brutes de 
solidification), ne permettrait pas non plus d’obtenir un signal de diffraction exploitable. 
 
Enfin, ces derniers clichés donnent une information complémentaire en ce qui concerne la taille des 
grains élémentaires de diffraction (ou cristallites) qui sont de l’ordre du micron. Ces valeurs expliquent 
la qualité des spectres de diffraction précédemment obtenus. 
 
3.2.2.2. Sur la plaque à particules broyées 
Sur la plaque à particules broyées, aucun signal EBSD exploitable n’a pu être récupéré (cf. Figure 44) : 
ceci peut être dû aux deux raisons évoquées précédemment, c’est–à-dire une densité de défauts élevée 
(dislocations…) ainsi que la présence de la phase α-U (oxydée), mais cette fois-ci de façon plus 
généralisée au sein de la microstructure. 
En effet, les études par EBSD de matériaux fortement écrouis tels que des tôles laminées deviennent 
impossibles quand de forts taux d'écrouissage (donc de densité de dislocations) sont atteints {Pouchou 
2003}. Par ailleurs, les études que nous avons menées par diffraction in-situ ont montré une formation 
aisée et rapide de la phase α-U dans les particules broyées, aux températures et temps atteints lors du 
laminage des plaques (cf. section précédente). 
Afin d'appréhender la difficulté d'étudier une microstructure contenant une proportion notable de phase α-
U, comme c’est le cas dans les particules broyées et très vraisemblablement aussi dans les espaces 
intercellulaires présents dans les particules atomisées, nous avons essayé de caractériser par EBSD un 




Figure 44. Caractérisation par EBSD d’une particule broyée: a) Image électronique et b) Cartographie des orientations 
(IPF-X) obtenue sur la zone encadrée sur l'image électronique. 
 
3.2.2.3. Sur un alliage U(Mo) massif partiellement décomposé 
Un alliage U(Mo) massif décomposé a été préparé dans le but d’évaluer la faisabilité d’indexation de la 
phase α-U par EBSD (avec notre protocole de préparation de surface). Après un recuit de 4 h à 550 °C, la 
microstructure présente les caractéristiques d’une déstabilisation, à savoir une morphologie lamellaire 





décomposition a donc pu être testée avec l’ensemble des phases attendues selon le code couleur suivant : 
la phase γ-U(Mo) en bleu, la phase α-U en rouge et la phase U2Mo en vert. Alors que la phase γ s’indexe 
très bien, il est impossible d’obtenir un signal exploitable pour les deux phases de décomposition (Cf. 











Figure 45. Caractérisation par EBSD d’un massif U(Mo) décomposé : a) Image électronique, b) Contraste de bande 
obtenu dans la zone analysée par EBSD, c) Cartographie de répartition des phases. 
 
Ces résultats, obtenus sur un objet massif présentant une structure de décomposition plutôt « grossière » 
(avec des lamelles de plusieurs µm d’épaisseur), laisse présager de la difficulté de caractériser ces mêmes 
microstructures de décomposition sur des particules (du moins atomisées, puisque les particules broyées 
ne sont pas analysables), car on s’attend à avoir dans ce cas des lamelles de décomposition plus fines 
(très vraisemblablement submicroniques). Outre la difficulté liée à la préparation de la surface pour 
l'analyse EBSD, dans les cas où il y a présence d'une phase α-U fortement oxydable (cf. annexe D1), 
l'autre paramètre limitant identifié pour l’analyse par EBSD de particules partiellement décomposées est la 
résolution spatiale de la méthode : les lamelles de décomposition ne font vraisemblablement que quelques 
nanomètres à quelques dizaines de nanomètres, alors que l’EBSD a une résolution limite d’au mieux 20 
nm environ (cette limite étant liée au processus d’émission des électrons rétrodiffusés). 
 
3.2.2.4. Bilan des résultats obtenus par EBSD 
Dans le cas des particules atomisées, il a été possible de mettre en évidence les différentes configurations 
de cristallisation existantes en termes d’orientation microstructurale : mono- ou poly- directionnelle. Le 
caractère dendritique de leur microstructure, résultant de la solidification très rapide, a été vérifié et la 
présence de zones « interdendritiques » a également été révélée (ces zones n’ayant pas pu être 
caractérisées par EBSD). Enfin, une taille typique de grain, de l’ordre du micron, a été notée. En ce qui 
concerne la poudre broyée, l’incapacité à obtenir un signal EBSD a été constatée sur l’ensemble des 
particules observées. Ceci provient certainement du procédé de fabrication qui induit la présence : 
- d’une densité élevée de défauts au sein de la microstructure,  
- de grains α-U probablement oxydés en surface, à l’issue de la préparation de l’échantillon. 
 
En effet, la croissance de la phase α-U peut être initiée à la fois lors de l’étape de broyage et lors de la 
fabrication de la plaque. Le phénomène de décomposition d’une phase métastable, par broyage a déjà été 
observé sur différents alliages autres que l’U(Mo) {S. Gialanella 2001 – J.Y. Huang 1995 – F. Delogu 
2008}. Quant à la déstabilisation de la phase γ-U(Mo) dans les plaques à particules broyées, elle a pu être 
(b) (c) (a) 
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constatée lors de la caractérisation par diffraction X des plaques IRIS 1 {J. Lamontagne 2004} et IRIS TUM 
{Ch. Valot 2009}. 
 
L’EBSD a donc permis de mettre en évidence des différences microstructurales significatives entre les 
deux types de poudres. Néanmoins, des zones « de désordre » soit au niveau des espaces 
interdendritiques pour la poudre atomisée, soit sur l’ensemble de la microstructure pour la poudre broyée, 
n’ont pas pu être caractérisées. Afin d’accéder à des informations relatives aux caractéristiques de ces 
zones, il est donc nécessaire de poursuivre les caractérisations à une échelle submicronique, c’est-à-dire 
par microscopie électronique à transmission. Le paragraphe suivant récapitule les résultats obtenus à 
l’aide de cette technique sur des lames minces issues des mêmes plaques que celles étudiées par EBSD. 
3.2.3.  Résultats de l’étude par MET 
Des lames minces transparentes aux électrons ont été préparées selon le protocole expérimental décrit en 
annexe D2, à partir de plaques combustibles contenant soit des particules atomisées, soit des particules 
broyées. L’objectif de cette étude est d’atteindre les principales caractéristiques microstructurales qui 
n’avaient pas pu être observées auparavant, au moyen de l’EBSD.  
 
3.2.3.1. Sur la plaque à particules atomisées 
a.  Caractéristiques générales 
La Figure 46, ci-après, est représentative des zones minces présentes au sein de l’échantillon « atomisé ». 
Ces zones y sont relativement étendues pour un alliage à base d’uranium (d’amincissement très difficile) : 
environ 3 µm en profondeur pour une largeur d’environ 5 µm, dans le cas de la zone présentée. L’aspect 
général confirme les observations faites à l’EBSD, en particulier en ce qui concerne la présence d’espaces 
interdendritiques de l’ordre de quelques centaines de nanomètres de large (flèches vertes sur la figure), 
séparant des zones bien cristallisées.  
 




La zone indiquée par un rectangle rouge sur la Figure 46 est présentée ci-dessous à plus fort 




Figure 47. Image MET en champ clair, avec le cliché de diffraction associé, d’une zone sélectionnée sur la 
plaque « atomisée ». 
 
A partir des distances mesurées sur le cliché de diffraction, il a été possible d’attribuer  cette zone mince à  
un monocristal d’U(Mo) sous sa forme γ (tâches de forte intensité : coupe d'axe de zone <001>). 
 
NB : 
- les fiches JCPDS des différentes structures cristallines potentiellement présentes au sein de 
l’échantillon sont disponibles en annexe D3, 
- la méthodologie générale utilisée pour l’indexation des clichés de diffraction électronique est détaillée 
en annexe D4 et ne nécessite pas d’utiliser la barre d’échelle présente sur ces derniers (celle-ci étant 
erronée, du fait d’une mauvaise calibration du grandissement du microscope, en mode diffraction 
seulement). 
 
On remarque aussi sur le cliché la présence de tâches diffuses, formant de petits arcs de cercles 
(indiquées par des flèches vertes sur la Figure 47), alignées avec les tâches de diffraction correspondant à 
l’U(Mo). Ceci est caractéristique de la présence de cristallites, dont le réseau cristallin est différent de celui 
de l'U(Mo) et présente une relation d’épitaxie avec lui. Pour identifier ces cristallites, une image à plus fort 









     
Figure 48. Image MET en champ clair à fort grandissement et cliché de diffraction associé. Les cercles rouges sur 
l’image indiquent des contrastes de Moiré. 
 
Sur l’image MET, on remarque des contrastes de « Moiré » (dont certains sont indiqués par des cercles 
rouges sur la Figure 48), dont l’origine provient du chevauchement de plusieurs orientations. A partir du 
cliché de diffraction, et du calcul des distances inter-réticulaires, il a été possible de conclure que l'on a en 
fait affaire à des nano-cristallites d'UO2 (les deux premières familles de plans de l'UO2 {111} et {200} sont 
indiquées par des flèches rouges sur la Figure 48). 
 
Ceci n’est pas surprenant dans la mesure où l’U(Mo) s’oxyde facilement et que les lames minces ont été 
étudiées plusieurs jours après leur préparation (en raison de délais de transport). Heureusement, comme 
on le verra par la suite, ces traces d’oxydes n'ont pas empêché l'examen de l'U(Mo). 
 
b. Etat des « espaces interdendritiques » 
Les espaces interdendritiques (que l'on appellera aussi espaces intergranulaires), dont il avait été 
impossible d’obtenir un signal EBSD, font l’objet du principal travail de caractérisation réalisé au MET. La 
zone sélectionnée pour cette étude, représentative de l’échantillon, est contenue dans le rectangle vert sur 









Figure 49. Image MET en champ clair de la poudre U(Mo) atomisée. Le rectangle vert délimite la zone d’étude choisie 
pour caractériser les espaces interdendritiques. 
 
- Présence d’une porosité intergranulaire 
 
Une première caractéristique de ces espaces intergranulaires est la présence de « trous » : ceux-ci sont 
encerclés en vert sur la Figure 50 ci-dessous.  
 
 
Figure 50. Image MET en champ clair de la zone précédemment repérée (rectangle vert) sur la poudre atomisée. Les 
cercles verts entourent des "trous". 
 
Nous avons suivi visuellement l'évolution de leur contraste, en fonction de l’angle de tilt. Comme l'illustre la 
Figure 51 ce contraste ne change pas, contrairement à celui des cristallites environnantes, ce qui permet 





















Figure 51. Images MET en champ clair de la poudre atomisée, au niveau d'un "trou" pour : a) un angle de tilt α égal à 
0°, b) un angle de tilt α égal à +15°. 
 
Notons que de telles porosités, dont la taille varie entre 30 et 80 nm, sont quasi systématiquement 
présentes aux interfaces entre les cristallites d'U(Mo) : elles correspondraient en fait à des nano-retassures 
de solidification, en cohérence avec le mode d’élaboration impliquant une vitesse élevée de solidification. 
 
 
- Déplétion en Mo 
 
Une deuxième caractéristique, attendue et vérifiée grâce aux observations par MET, est le phénomène de 
déplétion en molybdène au niveau des espaces interdendritiques. Celui-ci a été mis en évidence en 
réalisant une série de pointés le long d'une ligne, en mode STEM (Scanning Transmission Electron 
Microscopy) : cette ligne traverse un espace interdendritique et couvre une partie des deux grains de part 
et d’autre de la zone d’intérêt. Elle mesure 800 nm et comprend 260 points, soit 1 point tous les 3 nm. 
L’analyse spectroscopique par EDS (Electron Dispersive Spectrometry) a permis d’évaluer la teneur en 
molybdène le long de cette ligne, (durée d’acquisition : 30 sec/point). Les résultats obtenus sont présentés 
sur la Figure 52 ci-après. 
 
 






Figure 52. Ligne d’analyse par EDS, acquise en mode STEM, traversant une zone interdendritique dans la poudre 
atomisée : (a) position de la ligne (micrographie en mode STEM en champ clair), (b) évolution de la teneur en Mo en 
fonction de la position du point d’analyse sur la ligne. 
 
 
Celle-ci met clairement en évidence une variation de la teneur en molybdène : alors que les premiers 
pointés, sur le grain 1, mettent en évidence une teneur en Mo de l’ordre de 8 % massique (qui est la valeur 
nominale au sein de l’échantillon), cette dernière diminue jusqu’à un minimum de  2 % massique sur une 
largeur d’environ 300 nm qui correspond sensiblement à celle de l’espace interdendritique. Elle remonte 
ensuite à la sortie de cette zone, en direction du grain 2 pour atteindre à nouveau la concentration attendue 
de 8 % massique. 
 
 
- Décomposition de la phase γ-U(Mo)  
Une étude plus approfondie des espaces interdendritiques nous a permis de mettre en évidence des 
signes de décomposition locale de la phase γ-U(Mo), sous la forme de zones à microstructure lamellaire : 





















Figure 53. Images MET d’une zone interdendritique dans une particule atomisée : (a) vue générale (champ clair),  (b) 
et (c) examen à plus fort grandissement, respectivement en champ clair et en champ sombre d’une zone présentant 
des lamelles. 
 
Le cliché de diffraction en sélection d’aire associé à la zone étudiée, qui correspond en majorité à un 
« paquet » de lamelles, est présenté sur la  Figure 54. On y distingue :  
- des tâches intenses correspondant à l’alliage U(Mo), 
- des portions de cercles plus diffuses dues à la présence de cristallites d’oxyde.  
 
En fait, les tâches de diffraction correspondant à l’alliage U(Mo) montrent la présence de plusieurs phases. 
La tâche entourée en rouge est celle qui a été utilisée pour réaliser l’image en champ sombre (cf. Figure 
53c) : elle correspond à un dhkl d’environ 1, 78 Å qui a été attribué à la famille de plans {112} de la phase α-
U. Ceci permet de conclure que les lamelles observées correspondent très vraisemblablement à de la 
phase α. 
 











3.2.3.2. Sur la plaque à particules broyées 
a. Caractéristiques générales 
L’aspect général de la microstructure d’une particule U(Mo) broyée est présenté sur la Figure 55. Cette 
microstructure semble à première vue bien plus complexe que celle d’une poudre atomisée, avec la 
présence de nombreux grains ou sous-grains et de défauts structuraux. 
 
- Grains et sous-grains 
Du fait de l’historique de fabrication de la poudre broyée, on s’attend à trouver le « souvenir » de 
relativement gros grains (taille : au moins plusieurs µm) issus de la solidification de l’alliage, dont la 
microstructure a été transformée par le broyage et les étapes de fabrication de la plaque combustible. 
Compte-tenu de la faible étendue des zones minces que nous avons pu obtenir, nous n’avons pas pu 
observer un ensemble de plusieurs « gros grains » mais uniquement des zones situées à l’intérieur de ces 
derniers. Ces zones présentent en fait des domaines d’environ 50 à 100 nm, plus ou moins nettement 
individualisés, généralement peu désorientés les uns par rapport aux autres (d’après la diffraction 
électronique). 
Elles correspondent, à notre avis, à un mélange de sous-grains et de nouveaux grains recristallisés, issus 
d’une restauration/recristallisation partielle de la microstructure écrouie issue du broyage, lors des étapes 
de fabrication à chaud (laminage, blister test final) de la plaque combustible.  
  
Les flèches vertes placées sur la Figure 55 pointent sur quelques grains a priori recristallisés.  
 
 





b. Présence de défauts 
La microstructure de la poudre broyée se caractérise par la présence d’une densité élevée de défauts qui 
se présentent : 
 
- Sous la forme de dislocations : 
 
      
Figure 56. Images MET en champ clair de dislocations au sein de la microstructure de la poudre broyée (encerclées), 
observées à deux grandissements différents. 
 
- Sous la forme de contraintes d’interfaces et de franges de Moiré déformées : 
 
 
Figure 57. Image MET en champ clair  d’une zone comprenant des contraintes d’interfaces et des franges de 
Moiré déformées au sein de la microstructure de la poudre broyée (rectangle blanc : zone observée à plus 
fort grandissement sur la Figure 60). 
 
20 nm 
20 nm 50 nm 
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Une déformation importante au niveau des interfaces intergranulaires peut avoir lieu au sein d’une 
microstructure très « perturbée » telle que celle de la poudre broyée : on parle de contraintes 
d’interface. Ces dernières se manifestent par l’apparition de « vagues » épaisses en qualité de joint 
de grains. Ceci est observable en mode champ clair, où ces interfaces, qui se trouvent en condition 
exacte de diffraction, apparaissent noires, les grains, eux, en condition non-exacte de diffraction, étant  













Figure 58. Schéma explicitant le contraste d’une zone présentant des contraintes d’interface. 
 
Ces espaces, qui sont des défauts structuraux, peuvent évoluer avec un faible apport énergétique. En 
effet, lors des observations au microscope, on a pu remarquer que l’apport énergétique fourni par le 
faisceau d’électrons, suffit à mettre en mouvement ces défauts qui vont « nettoyer » les zones fautées : on 
observe alors la disparition (ou le déplacement) du défaut.  
Un autre type de contraste révélateur de la présence de défauts est également observé : il s’agit de 
franges de Moiré déformées. Les franges de Moiré sont la conséquence de la superposition de plusieurs 
réseaux cristallins, sans relation d’épitaxie, dont l’orientation et/ou les paramètres cristallins peuvent être 
différents. Dans le cas d’une microstructure présentant de fortes déformations, ces franges peuvent être 
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Ces deux types de contrastes sont fréquemment présents au sein de la microstructure de la poudre broyée 
et sont illustrés par la Figure 60 ci-dessous : 
 
 
Figure 60. Image MET en champ clair de défauts au sein de la microstructure de la poudre broyée. 
 
La poudre broyée contient donc une densité de défauts bien supérieure à celle de la poudre atomisée. 
Nous nous intéresserons plus loin à l’impact de ces défauts sur les mécanismes de décomposition de la 
phase γ-U(Mo). 
 
c. Décomposition de la phase γ-U(Mo)  
Nous avons vu précédemment que la décomposition de la phase γ-U(Mo) au sein de la poudre U(Mo) 
atomisée était initiée au niveau des zones interdendritiques appauvries en Mo, avec l’apparition de 
lamelles α-U. En ce qui concerne la poudre broyée, nous avons pu constater que la décomposition aurait 
lieu cette fois-ci de façon aléatoire à l’échelle des sous-grains et grains recristallisés :  
 
  
Figure 61. Images MET en champ sombre, à deux grandissements différents, de grains respectivement non 
















Sur la Figure 61, on distingue deux types de grains : 
- des grains monocristallins qui correspondraient à des grains γ-U(Mo) non décomposés, 
- des grains caractérisés par une microstructure lamellaire extrêmement fine (espacement inter-
lamellaire de l’ordre de quelques nm) qui serait la conséquence de la décomposition eutectoïde de 
la phase γ. 
 
Compte-tenu de la finesse de cette microstructure, il n’a pas été possible de faire diffracter 
indépendamment un grain a priori non décomposé (monocristallin) et un grain décomposé (présentant des 
lamelles).  
 
3.2.4. Bilan des caractérisations par EBSD et par MET 
En ce qui concerne la poudre atomisée, l’étude EBSD a permis de mettre en évidence une 
microstructure classique de solidification, sous forme de dendrites de différentes morphologies (colonnaire 
ou équiaxe) selon les vitesses de solidification locales. Les grains ont pu être indexés à partir de la maille 
cubique centrée de la phase γ-U(Mo) et on a pu constater que, selon les particules, soit une seule, soit 
quelques-unes, soit de nombreuses orientations cristallines différentes peuvent être présentes. L’EBSD a 
également permis de révéler la présence d’espaces intergranulaires ne diffractant pas, probablement à 
cause d’un état structural trop perturbé. Ces espaces ont été identifiés comme correspondant très 
vraisemblablement à des zones interdendritiques s’étant solidifiées en dernier, lors du refroidissement. Une 
attention particulière a été portée sur ces zones lors de l’étude par MET. Nous avons pu constater la 
présence en leur sein :  
- de porosités, que nous avons attribuées à des nano-retassures locales de solidification, 
- d’une déplétion (plusieurs %m.) en Mo, également liée au processus de solidification, 
- de phase α-U, sous forme de lamelles, du fait d’une décomposition partielle locale de la phase γ-
U(Mo), vraisemblablement liée à la déplétion en molybdène. 
 
Dans le cas de la  poudre broyée, l’étude par EBSD n’a pas permis d’obtenir un signal de diffraction 
exploitable, probablement du fait de caractère « complexe » de la microstructure d’une telle poudre. Ceci a 
rapidement été vérifié par MET où une densité importante de défauts a été révélée. Qu’il s’agisse de 
dislocations, de contraintes d’interface ou encore de franges de Moiré déformées, tous ces éléments 
contribuent à perturber le signal EBSD, sans compter la présence d’oxyde (plus importante que dans 
l’échantillon à particules atomisées). L’étude par MET nous a permis d’observer une microstructure 
complexe comprenant : 
- un mélange de petits grains recristallisés et de sous-grains d’une taille de l’ordre de 50 à 100 nm 
(cette taille de « domaine diffractant cohérent » étant de toute façon aux limites de la résolution de 
la méthode EBSD), 
- la présence d’indices de décomposition de la phase γ-U(Mo), répartis aléatoirement  sous la forme 
d’une microstructure lamellaire très fine (lamelles de quelques nanomètres d’épaisseur), présente 




3.3.  DISCUSSION 
Cette dernière partie du chapitre a pour double objectif : 
- de faire le lien entre les différentes caractéristiques microstructurales (déduites des examens 
réalisés par EBSD et par MET) et les mécanismes de décomposition de la phase γ-U(Mo) (étudiés 
par diffraction sur ces mêmes poudres), 
- d’établir de premières corrélations entre ces différents résultats et le comportement sous irradiation 
des deux poudres de référence, décrit au cours de l’étude bibliographique. 
 
Enfin, des recommandations pour l’obtention d’une ou plusieurs poudres à « microstructure optimisée » 
seront soumises à travers la définition d’un cahier des charges. 
 
3.3.1. Lien « microstructure / mécanismes de décomposition de la phase γ-U(Mo) » 
Les éléments précédents, rattachés aux modes de décomposition de la phase γ-U(Mo) au sein des deux 
poudres de référence, peuvent être maintenant couplés aux différences de cinétique de décomposition 
observées lors de l’étude de diffraction des neutrons et des rayons X.  
Après les affinements réalisés par la méthode de Rietveld, deux principales observations avaient été 
faites : 
- dans la poudre broyée, la cinétique de décomposition de la phase γ-U(Mo) est plus lente, 
- la proportion relative de la phase α-U augmente beaucoup plus rapidement dans le cas de la poudre 
broyée que dans le cas de la poudre atomisée. 
 
Ces particularités avaient été interprétées par les équations suivantes (issues de la partie 3.1.8) : 
 
Dans le cas de la poudre atomisée : 
 
γ-U(8Mo) γ-(U(8Mo) + α puis après un « décalage » de quelques heures  γ-U(12Mo) +  α’’-U + U2Mo 
 
Dans le cas de la poudre broyée : 
 
γ-U(8Mo)   γ-U(13Mo) + α-U + U2Mo 
 
Les examens complémentaires réalisés en particulier par MET corroborent tout à fait ces propositions de 
mécanismes puisqu’on a bien pu vérifier : 
- l’apparition de rares lamelles α-U dans les zones de déplétion en Mo présentes dans la 
poudre atomisée, 
- l’apparition de lamelles beaucoup plus nombreuses et plus fines dans l’ensemble de la 




3.3.2. Lien « étude microstructurale multi-échelle / comportement sous irradiation » 
Le Tableau 21 ci-après récapitule les caractéristiques microstructurales remarquables des particules U(Mo) 
atomisées et broyées que nous avons mises en évidence et propose des liens  (vérifiés ou proposés) entre 












de gaz de 
fission 
Caractérisation macro/microstructurale Observations (EPI) Interprétations proposées 
Poudre 
atomisée 
Présence de zones interdendritiques « larges » 
(de l’ordre de quelques centaines de nm) 
présentant des porosités, (même en faible 
quantité), entre les grains, où la teneur en Mo est 
significativement réduite (de plusieurs %m.). 
Ces espaces mènent à l’accumulation de 
bulles de gaz de fission, jusqu’à la formation 
de bulles de « grosses » tailles qui seront à 
l’origine d’un gonflement incontrôlé de l’alliage 
U(Mo) (cf. EPI sur IRIS 3 et RERTR 8 en 
particulier). 
La présence de porosités dans ces 




Présence d’une densité élevée de défauts. 
Effet favorable de maintien des bulles de gaz 
de fission dans les particules U(Mo) 
 (cf. EPI {A. Leenaers 2004 - A. Leenaers 2009 
- A. Leenaers 2011 - Ch. Valot 2009 – W. Van 
Renterghem 2009}). 
La présence de défauts est un atout 
essentiel pour retenir au maximum les 
bulles de gaz de fission : ils 
permettraient ainsi de limiter/retarder 
l’incorporation de ces gaz au niveau de 
la couche d’interaction. 
En ce qui concerne la croissance de la couche d’interaction, il a été constaté que lors de la fabrication des plaques combustible, la phase γ-U(Mo) peut 
subir une décomposition eutectoïde, entrainant l’apparition des phases α-U et U2Mo favorisant ainsi la création d’interfaces supplémentaires propices à une 
diffusion accélérée au sein de la microstructure : 
- de l’aluminium, et donc la croissance de la couche d’interaction, 
- des bulles de gaz de fission. 
Ainsi, l’apparition de petites zones déstabilisées dispersées dans l’ensemble de la microstructure pourrait s’avérer moins néfaste que celle ayant lieu dans les 
espaces interdendritiques des particules atomisées car moins susceptible de donner lieu à des courts-circuits de diffusion. 
Ainsi, la microstructure de la poudre broyée parait mieux adaptée pour limiter la croissance de la couche d’interaction au cours de l’irradiation. 
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3.4. CONCLUSIONS : DEFINITION D’UN CAHIER DES CHARGES POUR LE DEVELOPPEMENT 
D’UNE POUDRE U(MO) A MICROSTRUCTURE OPTIMISEE 
Les études réalisées par diffraction in-situ, EBSD et MET ont permis de mettre en évidence les 
principales caractéristiques de deux types de poudres, considérés comme les produits de 
« référence » par la communauté de l’U(Mo) : la poudre atomisée et la poudre broyée. A partir de ces 
résultats, et des EPI disponibles dans la littérature, il a été possible d’associer à chaque paramètre 
microstructural, un effet à l’échelle macroscopique sous irradiation et en particulier vis-à-vis du 
comportement des bulles de gaz de fission et de la croissance de la couche d’interaction. 
A l’issue de ce constat, nous préconisons le développement de poudres dont les caractéristiques 






























Notons enfin que selon le (les) procédé(s) mis en œuvre, il ne sera pas forcément possible d’obtenir 
conjointement ces différentes caractéristiques. C’est pourquoi nous nous sommes intéressés à 
plusieurs procédés de fabrication qui sont détaillés dans le chapitre 4 suivant. 
Propriétés macrostructurales (identifiées au cours de l’étude bibliographique) 
 
 Une morphologie favorable au laminage (ni parfaitement sphérique, ni trop anguleuse) 
 
Propriétés microstructurales (complétées par les études de diffraction, EBSD et MET) 
 
 
 Une  poudre avec une certaine porosité fermée : nous avons mis en évidence la présence 
d’une telle porosité au sein des particules atomisées, contrairement à ce qu’annonce la 
littérature. Cette quantité est difficilement quantifiable mais parait très (trop) faible pour 
servir de pièges aux nanobulles de gaz de fission. Dans le cas de la poudre broyée, nos 
études confirment l’absence d’une telle porosité, en tout cas dans les limites des zones 
observées. 
 
 Eviter le processus de solidification : nos études ont permis de caractériser, dans le cas de la 
poudre atomisée,  les variations de la concentration en molybdène dans l’alliage U(Mo) à 
l’échelle du nanomètre et complètent la littérature qui fait acte d’une telle déplétion par 
l’intermédiaire de la diffraction des neutrons. Nous avons également démontré que la 
décomposition de la phase γ-U(Mo) est initiée dans ces espaces intergranulaires. 
 
 Développer une poudre U(Mo) qui modifierait le comportement des gaz de fission : nous avons 
mis en évidence la présence d’une densité de défauts structuraux élevée (jusqu’alors supposée) 





DEVELOPPEMENT DE POUDRES A MICROSTRUCTURES “OPTIMISEES” 
 
A l’issue de l’étude des deux produits U(Mo) de référence, une liste des principales caractéristiques 
macro/microstructurales potentielles que devrait comporter une poudre pour un comportement sous 
irradiation « optimisé » a été établie. Elle porte principalement sur la présence d’une certaine porosité 
fermée, d’une répartition homogène du molybdène et d’une densité de défauts élevée. Afin de 
chercher à répondre à ces spécifications (simultanément ou non), trois poudres alternatives  ont été 
considérées, chacune étant obtenue au moyen d'un procédé de fabrication spécifique. L'étude de ces 
trois poudres "originales" fait l'objet de ce chapitre et s'appuie sur une démarche de caractérisation 
similaire à celle qui a été employée précédemment pour les poudres atomisées et broyée. Celle-ci 
comprend : 
− une étape de définition du procédé de fabrication, incluant son optimisation, 
− une étude structurale et microstructurale « multi-échelles », comparable à celle déjà appliquée 
sur les poudres U(Mo) de référence, dont l’objectif sera d’identifier les principales 
particularités macro/microstructurales générées par le procédé employé, 
− un bilan comparatif des caractéristiques macro/microstructurales des deux poudres U(Mo) de 
référence et de celles développées au cours de la thèse, destiné à établir des hypothèses sur 
le comportement sous irradiation des poudres alternatives retenues.  
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4. CHAPITRE 4 :  DEVELOPPEMENT DE POUDRES A MICROSTRUCTURES 
« OPTIMISEES » 
4.1. POUDRES U(MO) INNOVANTES : FABRICATION ET PRINCIPALES CARACTERISTIQUES 
Le développement de procédés de fabrication alternatifs dans le but d’obtenir des poudres U(Mo) 
originales s’est principalement appuyé sur deux caractéristiques microstructurales jugées comme 
« essentielles » dans le cahier des charges établi précédemment sur la base de l’étude fine des 
poudres obtenues par : 
- le procédé d’atomisation centrifuge,  
- le procédé de broyage. 
Le processus de solidification impliqué dans le premier procédé a été identifié comme étant à l'origine 
de la présence au sein des particules uranifères de zones de déplétion en molybdène qui affecteraient 
le comportement sous irradiation de l'U(Mo). La ligne directrice choisie a donc été de rechercher un ou 
plusieurs procédés évitant la présence de telles déplétions locales. 
L'intérêt du procédé de broyage a quant à lui été identifié comme résultant de la densité élevée de 
défauts au sein de la microstructure qu'il permet de générer. Nous avons donc cherché à obtenir un 
effet similaire, au moyen d'un procédé qui soit mieux adapté à une production de poudre à une échelle 
industrielle que le broyage d'un alliage massif. 
 
4.1.1. La poudre U(Mo) obtenue par le procédé de « magnésiothermie » 
Une première méthode permettant de s’affranchir de phénomènes de ségrégation du molybdène au 
sein d’une microstructure consiste à supprimer l’étape de « fusion - solidification » dans le procédé de 
fabrication de la poudre. Pour cela, il s'agit donc de privilégier les procédés dits « en phase solide » : 
c'est le procédé de magnésiothermie qui a été identifié à ce titre, au cours de l’étude bibliographique. 
L’université de Rennes 1, en collaboration avec le CEA Cadarache, a participé au développement de 
ce procédé avec son application à l’alliage U(Mo) : deux projets de brevets revendiquant cette 
nouvelle méthode de fabrication du combustible ont été déposés fin 2010 et ont été acceptés {J. 
Allenou1,2  2010}. Au cours de cette thèse, une optimisation du procédé a été effectuée, sur la base 
d'un programme d'essais paramétriques. La section suivante décrit le principe de cette méthode {G. 
Champion 2013}. Son étude paramétrique et les caractéristiques de la poudre obtenue sont abordés 
ensuite. 
 
4.1.1.1. Principe de la magnésiothermie 
La réaction de magnésiothermie, connue industriellement comme le procédé Kroll, est largement 
utilisée en métallurgie  pour l’obtention du titane, du zirconium et de l’uranium métalliques {Y. Brechet 
2001}. Le principe repose sur la réduction d’un précurseur ionique par un métal, dans des conditions 
de pressions et de températures spécifiques. Ces conditions sont définies par les enthalpies libres 
standards de formation (également appelées énergies libres de Gibbs) des métaux à partir de leurs 
formes oxydées, halogénées  ou chalocogénées et sont décrites pour les couples oxydant / réducteur 




Le potentiel de ce procédé n’a pas encore été complètement exploité pour la préparation d’alliages 
binaires ou plus généralement de composés intermétalliques. 
 
En ce qui concerne l’application de ce procédé à la production de poudres U(Mo), il ressort (à partir du 
diagramme d’Ellingham : cf. Figure 16, chapitre 2) que seulement quelques métaux peuvent réduire le 
dioxyde d’uranium pour former l’uranium métallique : Li, Na, Be, Ca et Th. Parmi ces derniers, le 
magnésium a été sélectionné pour les raisons déjà évoquées dans le chapitre 2 (cf. paragraphe 
2.1.2). 
 
La réaction de « magnésiothermie » pour la fabrication de l’alliage U(Mo) peut être formulée ainsi : 
                                                      
UO2 + 2Mg + xMo             U(xMo)1 + 2MgO (1) 
 
(1) Le dioxyde d’uranium est réduit en uranium métallique par le magnésium, pour former en 
présence de molybdène, l’alliage U(Mo). Dans ce processus, le magnésium est oxydé sous 
forme de magnésie qui est donc un sous-produit de la réaction. 
 
4.1.1.2. Montage expérimental et problématique 
Le montage expérimental est décrit par la Figure 62 ci-après :  
 
                              
Figure 62 : description du montage expérimental pour la fabrication de poudres U(Mo) via le procédé de 
magnésiothermie. 
Les réactions ont lieu au sein d’un creuset en molybdène, entre des compacts (mélange de poudres 
de dioxyde d’uranium et de molybdène) et des copeaux de l’élément métallique réducteur (le 
magnésium). Le creuset en molybdène est scellé sous argon par fusion à l'arc électrique, afin d'en 
garantir  l’étanchéité car le magnésium est un élément très volatil. Il est ensuite inséré dans un tube 
en silice scellé sous vide primaire, afin de limiter son oxydation.  
 
Les paramètres expérimentaux engagés dans ce procédé sont nombreux, les principaux étant : la 
granulométrie et la nature des poudres d’UO2 et de Mo, la compacité du corps cru, la quantité de 
magnésium utilisée, la température et la durée du traitement thermique… Une étude paramétrique a 
été mise en œuvre afin de répondre d'abord au principal critère de sélection d’une poudre, dans 
l’optique de son utilisation pour la fabrication de plaques industrielles, à savoir la distribution 
granulométrique (devant être comprise entre [20 - 100 µm]). Or, dans le cas de la magnésiothermie, 
                                                     
1
 Rappel : dans cette notation, x est la fraction massique de molybdène dans l’alliage U(Mo). A titre indicatif, 






en raison de son caractère fortement exothermique, il parait difficile d’obtenir directement des 
particules de poudre d’une telle taille, en grande proportion {S. Luidold 2007}. On cherchera donc 
plutôt à obtenir des agglomérats solides de poudres à même de résister aux étapes de fabrication de 
la plaque (laminage). 
 
Les conditions de référence pour la production de poudre U(Mo) par magnésiothermie, qui ont été 
définies dans cette étude pour répondre à ces spécifications, sont détaillées dans la section suivante. 
 
4.1.1.3. Etude paramétrique et conditions de référence retenues 
Les différents paramètres considérés pour la fabrication d’une poudre U(Mo) par le procédé de 
magnésiothermie sont : 
  
• Le mélange des poudres [UO2 + Mo] : les poudres utilisées ont des distributions 
granulométriques moyennes de respectivement 30 µm et 3 µm. Préalablement au pressage, 
une étape d’homogénéisation du mélange par broyage (15 min à une fréquence de 15 Hz, 
dans un broyeur mécanique contenant 4 billes de WC) est réalisée. Cette étape est critique 
dans la mesure où il faut s’assurer que les particules d’UO2 soient entourées de façon 
uniforme de particules de Mo afin d’obtenir un alliage U(Mo) exempt de toute trace de 
ségrégation après réduction.  
• Le compact : il est obtenu par pressage à environ 400 MPa pendant 10 minutes. Le compact 
obtenu est un disque d’un diamètre de 12 mm et de 2 mm de hauteur environ. Une compacité 
optimisée est nécessaire à la succession des deux réactions intervenant dans le  procédé, à 
savoir : 
- La réaction de réduction : celle-ci sera favorisée par la présence de porosité ouverte 
dans le compact. Le magnésium, à l’état liquide ou gazeux pourra ainsi pénétrer à cœur 
pour réduire la totalité du précurseur UO2.   
- La réaction d’agglomération : celle-ci est facilitée par la proximité des particules (UO2 
et Mo) et par la cohésion d’ensemble du compact, permettant ainsi l’agglomération des 
grains élémentaires en vue de l’obtention d'une poudre dont les agglomérats se situeront 
dans la gamme de granulométrie visée. 
 
• Les copeaux de magnésium : ils assurent la réduction du dioxyde d’uranium et entourent les 
compacts afin de garantir une certaine continuité de l'empilement. La proportion de Mg, telle 
que définie suite à différents essais, est en légère sur-stœchiométrie (de 10 %m.) ce qui 
permet de compenser les éventuelles pertes par évaporation. Notons que l'étape de réduction 
chimique est en fait de très courte durée dans le procédé de métallothermie {S. Luidold 2007}. 
Elle a lieu lors de la montée en température, suivant une rampe à environ 200 °C/h jusqu’à 
1000°C. Cette étape n’est pas suffisante à l’obtent ion d’agglomérats de particules d’U(Mo). Un 
recuit supplémentaire à haute température est nécessaire pour agglomérer les particules 
d’U(Mo) par frittage. 
 
• Le traitement thermique : une température de  recuit adéquate doit être sélectionnée afin :  
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-  de réaliser le frittage en phase solide en garantissant un niveau de frittage adapté à 
l'effet d'agglomération recherché → on cherchera a priori une température élevée (pour 
minimiser le temps de maintien), sachant que la température de fusion de l'alliage 
U(8Mo) est d’environ 1150 °C, 
-  d’achever la réaction dans une durée « raisonnable », dans l’optique d’un 
développement industriel du procédé (recherche d'un couple température-temps optimal), 
-  de stabiliser la phase haute température cubique centrée (phase γ) de l’alliage.  
 
Les meilleurs résultats pour une réaction d’agglomération optimisée (c’est-à-dire une distribution 
granulométrique adéquate, vis-à-vis des spécifications des fabricants de combustible) ont été obtenus 
pour un recuit à 950 °C pendant 48 h . La phase métastable γ-U(Mo) est ensuite retenue grâce à une 
trempe après recuit, dont la vitesse doit être supérieure à 3 °C.s -1.  
Enfin, une dernière étape est nécessaire à l’obtention d'une poudre U(Mo) exempte de toute trace de 
magnésium. 
 
• Le sous-produit MgO : le produit obtenu après recuit se présente toujours sous la forme 
d’un compact, qui sera ensuite concassé manuellement afin d'obtenir des agglomérats de 
poudre d’U(Mo). En fait, la majorité de la magnésie se retrouve au fond du creuset en 
molybdène au moment du retrait du compact. Le magnésium résiduel sera quant à lui 
nettoyé par une série de traitements chimiques, réalisés sous agitation ultrasonique : 
nettoyage à l’acide chlorhydrique dilué (10 %vol. dans de l’eau distillée) puis rinçage avec 
un mélange H2O/C2H5OH.  
 
• Le produit final : environ 3 g de poudre U(Mo) peuvent être produits en un seul lot 
lorsqu'un creuset en Mo d’une hauteur de 6 cm et d’un diamètre de 1,4 cm est utilisé (cf. 
Figure 62). Les masses engagées pour l’obtention de 3 g d’U(8Mo) sont indiquées dans le 
Tableau 22 ci-après. 
 
Tableau 22. Masses initiales des différents produits entrant dans la réaction de magnésiothermie pour la 
production de 3 g de poudre U(8Mo). 
Masses du mélange (g) Masse du compact (g) Masse de Mg (g) Masse d’U(8Mo) (g) 
UO2 Mo 3,30 1,00 3,00 3,13 0,24 
 
Les informations issues des caractérisations présentées dans le paragraphe suivant ont également 
participé à l’étude paramétrique décrite ci-dessus afin de définir au mieux un protocole expérimental 
de référence pour la fabrication par magnésiothermie d’une poudre U(Mo) adaptée aux spécifications 
des fabricants. 
 
4.1.1.4. Caractérisation structurale 
Un exemple de diffractogramme obtenu par diffraction des rayons X sur un échantillon U(10Mo) est 
présenté sur la Figure 63. Il révèle la présence exclusive d’une phase cubique centrée, qui peut être 
indexée avec un paramètre de maille a = 3,415(1) Å, affiné par la méthode de Rietveld. Ce paramètre 
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correspond bien à celui décrit dans la littérature pour une phase γ-U(Mo) de cette teneur en Mo {A.E. 
Dwight 1960}. L’absence de pics de diffraction associés soit aux précurseurs (UO2, Mo) soit aux 
"sous-produits" (Mg excédentaire, MgO), indique que la réaction a été complète et que la méthode 











Figure 63. Diagramme de DRX, affiné par la méthode de Rietveld, obtenu sur un échantillon de poudre U(10Mo) 
fabriqué par le procédé de magnésiothermie (compactage :  400 MPa pendant 10 min, recuit : 950°C-48h). 
 
4.1.1.5. Caractérisation granulométrique 
Différentes poudres obtenues par le procédé de magnésiothermie ont été étudiées par granulométrie 
laser, sans avoir subi de tamisage préalable : cf. Figure 64. Dans les trois cas considérés, la taille 

















Figure 64. Distribution en taille des particules dans trois  poudres U(10Mo) fabriquées par le procédé de 
magnésiothermie (compactage : 400 MPa, pendant 10 min., recuit : 900 °C-18 h ; 950 °C-48 h et 1100 °C-2 4 h). 
 
γ-U(Mo) 
18 h – 900 °C  
48 h – 950 °C  
24 h – 1100 °C  
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Cette taille augmente avec la température de recuit. Le fait d’allonger la durée du recuit à une 
température donnée peut mener à une distribution de type multimodale (cas de la poudre recuite à 
950°C-48h). Ce résultat suggère que la température contrôle la formation des agglomérats alors que 
le temps de recuit joue sur la cohésion entre les grains.  
Enfin, comme cela a été annoncé dans le paragraphe précédent, une corrélation directe existe entre 
la taille moyenne des particules et la cohésion entre les grains qui peut être renforcée par une 
augmentation de la pression de compactage. Par exemple, dans les mêmes conditions de recuit 
(950°C-48h), la taille moyenne des particules obten ues est d’environ 2-3 µm pour une pression de 
compactage du cru de 200 MPa, contre 50 µm environ pour une pression de 600 MPa. 
 
4.1.1.6. Caractérisation morphologique 
 
• Forme des particules 
 
La Figure 65 montre que les poudres obtenues par magnésiothermie ont une forme certes irrégulière, 












Figure 65. Micrographies électroniques (MEB, mode SE) à deux grandissements différents, d’une poudre U(8Mo) 
fabriquée par magnésiothermie  ( compactage : 400 MPa pendant 10 min, recuit : 1000°C-24h).  
 
Afin d’évaluer la sphéricité de ces particules U(Mo), un indice d’élongation (tel que défini en annexe 
A2) a été calculé sur plusieurs poudres, à partir de sections de poudres polies telles que celles 
présentées sur la Figure 66 : les calculs réalisés donnent des indices d’élongation compris entre 1,1 et 
2 (pour mémoire: la poudre atomisée affichait un indice d’élongation inférieur à 1,1 et la poudre 

































Figure 66. Exemples d'images électroniques (MEB, mode BSE) obtenues sur des coupes polies de poudres 
U(10Mo) fabriquées par magnésiothermie (1100 °C- 24  h) et exploitée pour le calcul de l’indice d’élongation. 
 
• Présence de porosités 
 
Une autre caractéristique importante a été révélée lors des examens par MEB réalisés sur 
des coupes polies ou sur des particules abrasées par attaque ionique: il s'agit de la présence 
de porosités fermées (Cf. Figure 67 et Figure 68, ci-après). Les caractéristiques de cette 
porosité (taille des pores et pourcentage volumique) ont été mesurées par analyses d’images 
au MEB, sur des coupes polies suivant la méthodologie décrite par {C. Souchier 1998}. Nous 
avons principalement pris en compte des pores de 0,5 à quelques micromètres de diamètre, 
situés principalement en position intergranulaire (cf. Figure 67), sachant que des pores plus 
petits (de un à quelques centaines de nm) plutôt en position intragranulaire sont également 
présents (cf.  
Figure 68b, en particulier). Leur densité de répartition peut évoluer avec les conditions de 
fabrication (en particulier avec les températures et durées de recuit). Dans les conditions de 
fabrication de référence (compactage : 400 Mpa pendant 10 min., recuit : 950 °C – 48 h), la taille 























Figure 67. Micrographies électroniques (MEB, mode BSE) de particules U(10Mo) en coupe polie, fabriquées par 
magnésiothermie (1100 °C-24 h) et exploitées pour l e calcul des caractéristiques de la porosité. 
 
    
 
Figure 68. Micrographies électroniques (MEB, mode SE) de particules U(8Mo) ayant subi une attaque ionique. 
 
 
• Morphologie des grains 
 
Le procédé de fabrication n’incluant pas d’étape de "fusion - solidification", l’obtention d’une 
morphologie de grains différente de celle observée dans le cas des particules atomisées a été 






sont le signe d’un refroidissement rapide, alors que les grains équiaxes, présents au centre des 
particules, illustrent un refroidissement plus progressif (cf.  Figure 41, chapitre 3).  La Figure 69, ci-
après, illustre la morphologie des grains obtenus par le procédé de magnésiothermie : ceux-ci ont une 












Figure 69. Micrographie électronique (MEB, mode BSE) d’une particule obtenue par le procédé de 
magnésiothermie (conditions de recuit : 900 °C- 1 h ), après révélation des grains par attaque chimique. 
 
Pour le recuit en question (900 °C – 1 h), ils prés entent une taille submicrométrique mais cette taille 
de grain a pu être pilotée par ajustement des paramètres de recuit (température et durée du palier), 
comme nous le verrons plus loin (cf. Paragraphe 4.2.2 de ce chapitre, notamment). 
 
4.1.1.7. Caractérisation chimique 
Une étude préliminaire concernant la concentration en Mo et la répartition de ce dernier dans l’alliage 
U(Mo) a été menée par MEB+EDS. Les résultats obtenus sur une particule en effectuant 10 pointés 
différents (volume élémentaire analysé lors d’un pointé : environ 1 µm3) localisés sur la Figure 70 sont 









Figure 70. Position des pointés EDS réalisés à travers une particule γ-U(Mo) obtenue par magnésiothermie (950 





Tableau 23. Valeurs des concentrations en Mo mesurées par EDS en différents points d'une particule γ-U(Mo) 
obtenue par magnésiothermie (conditions de recuit : 950 °C-48h). 
Eléments 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 Moyenne Déviation 
standard 
Mo 
(%m.) 13,1 13,2 13,3 12,0 12,9 13,2 13,4 12,4 12,6 13,6 13,0 0,5 
 
Les valeurs obtenues attestent de la bonne homogénéité volumique de la concentration en Mo dans 
l’alliage U(Mo), avec une variation de la concentration en cet élément inférieure à 1 %m. (pour un 
volume élémentaire analysé d’environ 1 µm3). Compte-tenu du caractère semi-quantitatif de l'analyse 
EDS, ce résultat serait à conforter au moyen de mesures quantitatives à la microsonde électronique. 
Afin de s'assurer de l'homogénéité de la répartition du Mo, à une échelle plus locale, des mesures en 
transmission par STEM+EDS seront réalisées et discutées plus loin (voir paragraphe 4.2.3, dans ce 
chapitre). 
 
4.1.1.8.  Procédé de magnésiothermie : bilan 
L'étude paramétrique qui a été réalisée et les caractérisations associées ont permis de définir un 
traitement thermique conduisant à l’obtention d’une poudre U(Mo) répondant aux spécifications de 
fabrication des plaques industrielles : il s'agit d'un recuit à 950 °C pendant 48 h . La poudre ainsi 
obtenue présente des caractéristiques macro/microstructurales intéressantes vis-à-vis des différentes 
problématiques évoquées par rapport à la fabrication du combustible et son comportement sous 
irradiation, dont: 
• une forme globalement ellipsoïdale, d'après les indices d'élongation mesurés : cette forme 
faciliterait la fabrication de la plaque combustible, en limitant les hétérogénéités de charge en 
uranium, 
• une porosité fermée comprise entre 0 et 2 % en volumique, avec des pores répartis en 
positions intra- et intergranulaire, dont la taille est comprise entre 0 et 3 µm : cette porosité 
favoriserait la rétention des bulles de gaz de fission, 
• une homogénéité de la répartition en molybdène (démontrée à l’échelle du micromètre 
seulement pour le moment) : celle-ci retarderait la décomposition de la phase γ-U(Mo) 
susceptible d'intervenir lors des étapes de fabrication, ralentissant ainsi la cinétique d’interaction 
U(Mo)/Al et garantissant un grossissement des bulles de gaz de fission contrôlé. 
 
Les différents avantages potentiels d’une telle poudre méritent donc d'être soulignés mais il est 
nécessaire d'être conscient des difficultés auxquelles il faudrait faire face dans le cadre d’une 
industrialisation du procédé. En effet : 
• la nature très exothermique de la réaction de réduction de l'UO2 par le magnésium peut la 
rendre difficile à contrôler sur de grosses quantités de matière : les effets d'échelle et la 
reproductibilité des résultats seraient donc à évaluer, 
• la séparation des produits finaux (séparation de l’U(Mo) et de la magnésie) devrait être 
optimisée : en particulier, l’utilisation d’acide en solution aqueuse, peut s'avérer problématique 
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en termes de criticité et de gestion d’effluents. C'est pourquoi il conviendrait d'envisager d'avoir 
recours à des procédés alternatifs de séparation par voie physique {J. Allenou2 2010}. 
4.1.2. La poudre obtenue par le procédé d’ « hydruration - déshydruration » ou HD 
Un autre procédé de fabrication permettant a priori de s’affranchir des zones de déplétion du 
molybdène a été étudié au cours de la thèse : il s’agit du procédé d’ « hydruration - déshydruration » 
ou HD. En effet, ainsi que cela a été présenté au cours de l’étude bibliographique (cf.  Chapitre 2, 
paragraphe 2.1.1), ce procédé de fabrication impose à un objet massif U(Mo) classiquement obtenu 
par un procédé de solidification, une série de traitements thermiques sous différentes atmosphères 
afin : 
- de former l’hydrure UH3 au niveau des joints de grains,  
- d’initier la fragmentation du massif U(Mo) par un changement de volume au cours de la 
déshydruration, entraînant ainsi la formation d’une poudre. 
 
L’intérêt d’un tel procédé est donc de pouvoir s’affranchir des zones déplétées en molybdène, par une 
fragmentation chimique de ces dernières, pour ne garder que le "cœur des grains" (a priori de teneur 
homogène en Mo), moyennant une séparation par tamisage. 
 
4.1.2.1. Problématique 
L’étude bibliographique a permis de pointer du doigt une problématique majeure d’ordre « procédé » : 
des résultats contradictoires existent, en effet, en ce qui concerne la microstructure de départ de 
l’alliage U(Mo) nécessaire à l’absorption d’hydrogène afin d’initier l’étape d’hydruration. Selon les 
auteurs, il y aurait nécessité {S. Balart 2000 – S. Balart 2002 – E.E. Pasqualini 2002}, ou pas {M. 
Chen 2010}, d’avoir recours à une étape de décomposition préliminaire de la phase γ-U(Mo). Compte-
tenu du retour d'expérience du laboratoire de Rennes sur le sujet, nous avons choisi de travailler sur 
un alliage préalablement décomposé en cherchant à optimiser les étapes du procédé HD (en termes 
de temps, de nombre de cycles et de températures) afin d’obtenir de la poudre U(Mo) dont la taille des 
particules soit dans la gamme [20-100 µm]. 
 
4.1.2.2. Protocole expérimental et étude paramétrique 
 Préparation de l’objet massif U(Mo)  
Le massif est directement obtenu par fusion à l'arc d’une faible quantité de matière, de façon à obtenir 
des billes de petite taille (diamètre de l'ordre de 4 mm) dont la masse est d’environ 1 g, évitant ainsi 
d'avoir recours à des opérations de découpe destinées à obtenir des échantillons de rapport 
surface/volume adaptés à la mise en œuvre du procédé HD. 
 
 Recuit pour l’obtention de la phase α-U  
Après fabrication du massif par fusion à l'arc, une déplétion « naturelle » du molybdène aux joints de 
grains est présente du fait des microségrégations induites par le processus de solidification (comme 
cela a été constaté sur les particules atomisées : cf. Chapitre 3) et permet une formation « facilitée » 
de la phase α-U d'abord au voisinage de ces joints, moyennant un traitement thermique adapté, tel 
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qu'un recuit à 550°C. La Figure 71 montre ainsi qu' après un maintien de 72 h à cette température, une 
décomposition totale de la phase γ-U(8Mo) peut être obtenue. Dans un objectif de simplicité du 
procédé, il a été décidé sur cette base d'enchaîner dans un même four une première étape de recuit 
de décomposition suivie d'étapes d’hydruration et de déshydruration. L'équipement expérimental 
employé à cet effet  est constitué simplement : 
- d’un tube en inconel, équipé de deux systèmes d'introduction de gaz (argon et hydrogène),  
- d’un four à résistance. 
 
  
Figure 71. Diagramme de diffraction des rayons X obtenu sur un massif U(8Mo), élaboré par fusion à l'arc, après 
un recuit de 72 h à 550 °C. 
 
Afin d’évaluer un cycle HD de référence, une étude paramétrique comprenant plusieurs compositions 
d’alliage (avec des teneurs en molybdène respectives de 3, 4 et 8 %m.), dont les conditions d’HD sont 
de moins en moins favorables (compte-tenu de la stabilité croissante de la phase γ avec la teneur en 
Mo), a été menée. 
 
4.1.2.3. Hydruration / Déshydruration : étude paramétrique 
Différents paramètres ont été testés afin de mettre au point un protocole de fabrication de poudres γ-
U(Mo) optimisé : il s’agit principalement des températures et pressions d’hydruration / déshydruration, 
des temps de paliers et/ou nombre de cycles à opérer, dans le but d’obtenir une distribution 
granulométrique qui puisse convenir à la fabrication de plaques industrielles (i. e. entre 20 et 100 µm). 
Après chaque essai, des observations au microscope électronique à balayage ont permis d’évaluer 
visuellement un taux d’hydruration (à partir des chemins de diffusion créés par l’hydrogène : cf. Figure 
72) ainsi que la granulométrie moyenne de la poudre obtenue. Des ajustements ont ainsi pu être 


















Figure 72 : Micrographie électronique (MEB, mode SE) illustrant les chemins de diffusion intergranulaires (cf. 
flèches bleues) empruntés par l’hydrogène au cours du procédé HD). 
 
Ces essais ont, dans un premier temps, mis en évidence la nécessité de réaliser plusieurs cycles 
d’hydruration – déshydruration, ainsi que cela a déjà été décrit dans la littérature {F.B.V. Oliveira 
2012}. En effet, même pour des temps longs (20 h, 22 h et 62 h ont été testés), et pour un alliage 
présentant une teneur en Mo faible (3 %m.), un seul cycle d'hydruration à 200 °C, ne suffisait pas à 
obtenir une poudre (Cf. Figure 73).  
 
 
Figure 73. (a) Description du premier cycle HD testé sur un alliage U(3Mo) et (b) Bille U(3Mo) après traitement, 
partiellement fragmentée. 
Finalement, cette démarche par étapes a permis d'aboutir à l’obtention d’une poudre U(8Mo) grâce 
à : 
- une augmentation de la température d’hydruration : plusieurs températures ont été testées, 
- la multiplication du cycle de base : 2, 3, 4 puis 5 cycles ont été testés. 
 
Les principales caractéristiques du cycle HD de référence ainsi défini, sont résumées dans la Figure 
74 ci-après. Le processus comporte 100 h d'hydruration et 25 h de déshydruration. Sa durée totale de 







Figure 74. Illustration du cycle HD de référence pour l’obtention de la poudre U(8Mo) 
 
 Produit final 
Un dernier recuit est réalisé à la suite du dernier cycle d'HD afin de retrouver la phase γ-U(Mo), 
comme l'illustre le diffractogramme de la Figure 75. Ce diffractogramme révèle également la présence 
d'une quantité importante d'UO2, présente à la surface des particules. La Figure 76 regroupe plusieurs 
micrographies électroniques acquises sur cette poudre. 
 
 
Figure 75. Diagramme de diffraction des rayons X de la poudre γ-U(8Mo) obtenue par le procédé HD après 5 
cycles . 
 
Au final, il a donc été possible d’hydrurer-déshydrurer des billes d’U(Mo), contenant 8 %m. de 
molybdène, moyennant 5 cycles d'HD. Les particules de poudre obtenues avaient globalement la 



















Figure 76. Micrographies électroniques (MEB, mode SE) de la poudre γ-U(8Mo) obtenue par le procédé HD. 
 
4.1.2.4. Procédé HD : bilan 
L’optimisation du procédé de fabrication HD a permis l’obtention d’une poudre γ-U(8Mo) dont la 
distribution granulométrique permettrait de pouvoir envisager la fabrication de plaques combustibles 
industrielles. Cependant, plusieurs difficultés seraient à surmonter pour aboutir à une industrialisation 
complète d’un tel procédé. Il s'agit notamment : 
- des temps nécessaires pour effectuer les cycles d’hydruration et de déshydruration : ceux-ci 
sont longs (une centaine d’heure environ), donc coûteux. 
- du caractère fortement pyrophorique de la poudre obtenue : celle-ci a tendance à s'enflammer 
lors de la mise sous air et ceci malgré les précautions d’usage prises au cours du procédé 
(réalisation d’une étape de passivation sous argon).  
Même si ce comportement a été vraisemblablement lié, dans notre cas, à une déshydruration 
incomplète de la poudre à l'issue du dernier cycle, il pointe les difficultés et les risques qui pourraient 
être associée à la mise en œuvre d'une installation à l’échelle industrielle, ayant recours à un four de 
grandes capacités (pour une production de l’ordre du kilogramme par lot traité).  
 
Ces contraintes nous paraissent aujourd’hui difficilement conciliables avec une industrialisation du 
procédé HD. 
 
C'est pourquoi la poudre retenue pour l’étude d’une microstructure optimisée ne présentant 
pas, a priori, de zones de déplétion du molybdène, sera la poudre obtenue par le procédé de 
magnésiothermie. La poudre HD ne fera, quant à elle, pas l'objet d'études supplémentaires. 
 
4.1.3. La poudre obtenue par le procédé d’« atomisation-broyage » 
Un dernier procédé de fabrication de poudre innovant, étudié au cours de la thèse, a été développé 
par l’industriel AREVA-CERCA (Romans/Isère, France) : il s’agit de l’ « atomisation - broyage ». Ce 
procédé découle d’un intérêt double vis-à-vis du cahier des charges défini auparavant, à savoir : 
- l’apport bénéfique avéré des défauts microstructuraux présents dans la poudre U(Mo) broyée,  
- la nécessité de développer un produit potentiellement industrialisable. 
 
200 µm 20 µm 
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4.1.3.1. Principe de l’atomisation - broyage 
Ce procédé implique le broyage de particules atomisées : le broyage a été effectué par AREVA-
CERCA sur des poudres atomisées fournies par l’institut coréen KAERI (Korea Atomic Energy 
Research Institute). Les détails sur la technique de broyage utilisée ne nous ont pas été 
communiqués. Différents temps de broyage ont été testés (1, 2 et 3 minutes) et les produits 
correspondants nous ont été confiés pour caractérisation.  
 
4.1.3.2. Caractérisation structurale 
Deux techniques de diffraction ont été combinées dans le but d’identifier les conséquences 
éventuelles du broyage sur le produit de référence (poudre atomisée), à l’échelle : 
- de la partie superficielle des particules : la diffraction des rayons X est la plus appropriée pour 
atteindre ces informations, compte-tenu de la faible profondeur de pénétration de ces rayons 
dans l'alliage U(Mo) (un à quelques µm, selon l'incidence). 
- du cœur des particules : la diffraction des neutrons est cette fois-ci plus adaptée puisqu’elle 
permet une caractérisation en mode « transmission ». 
 
• Diffraction des rayons X : La Figure 77 ci-après compare les diagrammes de 
diffraction obtenus sur la poudre atomisée et sur la poudre atomisée-broyée 
présentant le temps de broyage le plus long (3 minutes).  
 
 
Figure 77. Diagrammes de diffraction des rayons X de la poudre atomisée de référence (en bleu) et de la poudre 






Les pics de diffraction non indexés sur le diffractogramme de la poudre atomisée-broyée, 
correspondent en fait à des phases de pollution, introduites au cours du broyage, telles qu’UAl2 et 
U3Si2 ou encore UC.  
La comparaison de ces diagrammes de diffraction permet de déduire deux principales informations 
sur l’effet du broyage, au niveau de la surface des particules (premiers µm), qui sont : 
- la présence d’une densité de défauts plus importante : en effet, la largeur à mi-hauteur des 
pics est bien plus importante pour la poudre broyée 3 minutes que pour la poudre atomisée, 
- la présence en faible quantité de la phase de déstabilisation α-U : cette présence pourrait 
également être liée à l’étape de broyage. En effet, un tel phénomène de transformation de 
phase sous l’effet d’une sollicitation (thermo)mécanique a été constaté dans différents types 
de matériaux métalliques ou non {T. Tanaka 1995 – S. Begin-Colin 1995 – Z. Zhang 2011} et 
pourrait être opérant dans le cas de l’alliage binaire U(Mo). 
 
Un zoom du pic principal γ-U(Mo) pour les différents temps de broyage (cf. Figure 78 ci-après)  
confirme ces observations, avec d’une part, un élargissement significatif (important dès 1 min de 













Figure 78. Diagrammes de diffraction des rayons X de la poudre atomisée - broyée pendant 1(rouge), 2 (bleu) et 
3 (vert) minutes : zoom sur trois pics associés aux phases γ-U(Mo) et α-U. 
 
• Diffraction des neutrons (réalisée au LLB : ligne 3T2, cf. annexe B1) : La Figure 79 présente les 
diagrammes de diffraction de la poudre de référence et de la poudre atomisée-broyée 3 
minutes. Elle confirme l’élargissement des pics de diffraction pour la poudre broyée ainsi que 
l’apparition, en faible quantité, de la phase de décomposition α-U. Le fait que ces deux 
phénomènes soient moins visibles que sur les diffractogrammes obtenus par diffraction des 
rayons X suggère que le broyage affecte principalement la surface (les premiers µm) des 



























Figure 79. Diagrammes de diffraction des neutrons de la poudre atomisée de référence (en rouge) et de la 
poudre atomisée-broyée 3 minutes (en violet). 
 
4.1.3.3. Caractérisation granulométrique 
La répartition granulométrique des 4 lots de poudre a été étudiée par granulométrie laser. La Figure 
80 ci-après récapitule ces résultats. 
 
 
Figure 80. Résultats des mesures par granulométrie laser réalisées sur la poudre atomisée et sur les 3 lots de 
poudre atomisée - broyée. 
Deux principales évolutions peuvent être constatées lorsque le temps de broyage augmente : 
- le nombre de particules fines augmente légèrement : le pourcentage volumique de particules 
dont la taille est inférieure à 30 µm passe de 0 %vol. pour la poudre de référence à environ 1 





- des particules plus grosses sont formées : le pourcentage volumique cumulé des particules 
présentant une taille supérieure à 100 µm est environ 10 fois plus élevé pour une poudre broyée 
2 ou 3 minutes que pour la poudre atomisée (cf. Tableau 24). 
 
Tableau 24. Pourcentages volumiques de particules de la  tranche granulométrique  [100 – 200 µm] dans les 
différentes poudres atomisées - broyées. 
Poudres / Temps de broyage 
%vol. cumulé sur la tranche granulométrique 
[100 µm – 200 µm] 
Référence (0 min) 3 
1 min 21 
2 min 33 
3 min 33 
 
L’alliage U(Mo) est avant tout un alliage ductile, où l’effet de fragmentation mécanique sera mineur : le 
nombre de particules broyées sera donc faible, d’où la faible quantité de particules fines créée. En 
revanche, ce type de matériau favorise un effet de "soudage" entre particules, d'où l'obtention de 
particules de plus grosse taille.  
 
4.1.3.4. Caractérisation morphologique 
Afin de mieux comprendre les résultats issus de l’étude par granulométrie laser et d'obtenir des 
informations complémentaires sur la morphologie des particules atomisées-broyées, des examens par 
MEB ont été réalisés sur les poudres "telles quelles" et sur des coupes de particules enrobées et 
polies : cf. Figure 81 et Figure 82. 
 












Figure 81. Micrographies électroniques (MEB, mode SE) de poudres U(Mo) atomisées après différents temps de 
broyage. 
Référence 1 min. 
2 min. 3 min. 
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Les 4 micrographies électroniques présentées sur la Figure 81 confirment le caractère ductile de ces 
poudres : au cours du broyage, les particules ont tendance à être aplaties ou déformées mais 
rarement broyées. Elles apportent une information supplémentaire sur l’état surfacique de ces 
poudres qui est fortement marqué par l’étape de broyage : on a perdu l’aspect régulier et « doux » de 
la surface des particules atomisées. Ces premières observations sont cohérentes avec les 
conclusions issues des caractérisations par granulométrie laser et par diffraction. 
 
• Indice d’élongation 
Les 4 types de poudres ont été enrobés dans une résine polymérique puis polis et observés au MEB 
afin de suivre l’évolution de leur morphologie, en coupe (Cf. Figure 82). L’évolution de la sphéricité de 
ces dernières, donnée par leur indices d’élongation, montre que : 
- après 1 minute de broyage, la sphéricité quasiment parfaite des particules atomisées est 
légèrement perturbée, avec un indice d’élongation moyen d’environ 1,3 puis, 















Figure 82. Micrographies électroniques (MEB, mode SE) de poudres atomisées après différents temps de 
broyage, vues en coupe polie. 
  
• Morphologie des grains 
Les micrographies électroniques présentées sur la Figure 83, réalisées sur les coupes polies, mettent 
en avant trois principales informations en ce qui concerne la morphologie des grains : 
Référence 1 minute 
2 minutes 3 minutes 
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- après une minute de broyage, les signes éventuels d’une déformation mécanique des grains 
sont peu visibles (b),  
- après 2 minutes de broyage, des grains peuvent être déformés près de la surface (c) mais 
également à cœur (d), avec une forte variabilité d’une particule à l’autre, 
- enfin, après 3 minutes de broyage, on retrouve des grains déformés en surface (e), mais 
également des signes de déformation quasi-généralisée au sein de certaines particules (f) : la 
taille de grain est alors légèrement diminuée, avec une taille moyenne inférieure au micron.  
 
 























Figure 83. Micrographies électroniques (MEB, en contraste d'orientation) de particules atomisées, après différents 
temps de broyage : les cercles en pointillés rouges délimitent certaines zones de déformation visibles. 
 
(c) 2 minutes 
f) 3 minutes e) 3 minutes 
(d) 2 minutes 









Les particules atomisées-broyées présentent donc des signes significatifs de déformation des grains : 
- en surface le plus souvent, comme cela a déjà été mis en évidence par l’expérience de 
diffraction des rayons X, 




Afin de disposer d'un indicateur du taux d’écrouissage des particules qui puisse être mis en rapport 
avec les observations réalisées par MEB, une série de mesures de microdureté Vickers sous faible 
charge (25 g) a été effectuée sur les sections polies examinées précédemment. La réalisation de ces 
mesures est délicate car il est nécessaire de "viser" des particules suffisamment grosses pour que 
l'indentation y soit bien centrée et pour que la résine sous-jacente ne perturbe pas la mesure. De plus, 
comme on l'a vu précédemment, la déformation des particules et donc leur degré d'écrouissage sont 
hétérogènes. Une vingtaine de particules par type de poudre ont été testées pour aboutir à une dureté 
moyenne statistiquement représentative. 
 
Les résultats des mesures sont donnés dans le Tableau 25 ci-dessous et confirment, comme attendu, 
l’augmentation progressive de la dureté avec la durée de broyage. On remarque également que les 
particules obtenues après 3 minutes de broyage présentent un niveau d’écrouissage assez éloigné de 
celui des particules broyées de référence (type  IRIS TUM) mais tout de même bien supérieur aux 
particules atomisées. 
Tableau 25. Mesures de microdureté Vickers réalisées sur des particules atomisées, après différents temps de 











Moyenne 281 285 310 315 397 
Ecart type 9 11 7 9 47 
 
4.1.3.5. Procédé d’ « atomisation - broyage » : bilan 
Ce dernier procédé innovant d’optimisation de poudres U(Mo) possède un double avantage, autant 
sur le plan industriel, que vis-à-vis des problématiques relatives aux aspects macro/microstructuraux a 
priori favorables à un comportement sous irradiation convenable : 
• Sur le plan industriel : le procédé d’« atomisation - broyage » utilise comme produit de base 
une poudre dont la fabrication à l’échelle industrielle est maitrisée : la poudre atomisée. 
Ensuite, l’étape de broyage complémentaire est relativement légère puisque seules quelques 
minutes suffisent à changer radicalement les propriétés du produit de base, selon les premiers 
éléments de caractérisation dont nous disposons.  
• Sur le plan macrostructural : la répartition granulométrique qui pourrait être obtenue après 
tamisage ainsi que les indices d’élongation observés permettent d’envisager l’utilisation de 
telles poudres pour une fabrication « facilitée » des plaques combustible. 
• Sur le plan microstructural : d’après les premiers résultats de diffraction (cf. Figure 84), les 
caractéristiques microstructurales de ce type de poudre pourraient se rapprocher des 
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caractéristiques intrinsèques et avantageuses d’une poudre broyée, par l’intermédiaire de 
l’incorporation d’une densité de défauts élevée. En effet, la nette augmentation de la largeur à 
mi-hauteur des pics de diffraction de la phase γ-u(Mo), entre la poudre atomisée et la poudre 
atomisée-broyée 3 min, jusqu'à un niveau proche de celui atteint dans la poudre broyée de 
référence, va dans le sens de cette assertion. En revanche la taille des grains y est diminuée 




















Figure 84. Comparaison des diagrammes de diffraction des rayons X, zoom sur le pic principal γ-U(Mo) pour une 
poudre atomisée (rouge), broyée (vert) et atomisée-broyée (bleu). 
 
4.1.4. Bilan relatif aux procédés innovants 
Un tableau décrivant les avantages et inconvénients des deux procédés « innovants » identifiés dans 
cette étude et potentiellement à développer, en comparaison avec les procédés « de référence » peut 








(cf. Chapitre 3) 
Poudre broyée 
(cf. Chapitre 3) 
Poudre 
« magnésiothermie » 
Poudre « atomisée - 
broyée » Commentaires 
Granulométrie 
Ajustable par des 
paramètres "procédé" 
(vitesse de rotation 







Ajustable par tamisage 
La magnésiothermie permettrait d’obtenir 
directement une granulométrie adaptée à la 
fabrication de plaques 
Structure γ-U(Mo) γ-U(Mo) + traces α-U + oxyde γ-U(Mo) 
γ-U(Mo) + 
traces α-U 
La stabilité de la phase γ pourrait être 
meilleure dans le cas de la poudre 
magnésiothermie (au cours de la fabrication 





(IE < 1) 
Irrégulière 
(facettée) 
(IE >> 2,2) 
D'irrégulière à 
ellipsoïdale 
(1,1 < IE < 2,2) 
De quasi-sphérique à 
irrégulière (arrondie) 
(1,3 < IE < 2,2) en fonction 
du temps de broyage 
L’étape de laminage de la plaque serait 
facilitée avec des poudres obtenues par 
magnésiothermie ou par atomisation – 





périphérie puis équiaxe 
au centre de la 
particule, taille de 
l’ordre du micron 
N/A : une particule 
est souvent 
constituée d’un 
seul grain, si non, 
taille de grain bien 
sup. au micron {H. 
Palancher 2010} 
Equiaxe sur toute la 
particule : taille 
pouvant être ajustée 
avec le recuit, taille 
submicronique pour le 
recuit 950 °C – 48 h 
cf. Particule atomisée + 
signes de déformation 
plus ou moins prononcé 
(selon le temps de 
broyage). Pour 3 min de 
broyage, taille de grain inf. 
au micron 
Les grains équiaxes permettraient à priori de 
limiter la diffusion des bulles de gaz de 
fission et de l’aluminium, contrairement aux 
grains colonnaires qui sont souvent 
considérés comme des chemins de diffusion 




Faible d’après notre 





en taille et en quantité) 
A priori faible (cf. poudre 
atomisée) 
Les porosités fermées observées pourraient 
servir de pièges pour la rétention des bulles 
de gaz de fission 
Répartition du 
Mo 
Non-homogène (en lien 
avec le procédé de 
solidification) 
Non-homogène (de 
par la présence 
des phases α-U et 
UO2)  
Homogène (à l’échelle 
du MEB) 
Non-homogène (cf. 
particules atomisée et 
broyée) 
Une répartition homogène du Mo permettrait 
d’améliorer le comportement au cours de la 
fabrication et sous irradiation, en assurant 
une meilleure stabilité de la phase γ-U(Mo) 
Tableau 26. Principales propriétés, issues de l’étude des différents procédés de fabrication de référence et innovants de poudres U(Mo). 
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4.2. ETUDE MICROSTRUCTURALE DES POUDRES « INNOVANTES » 
La méthodologie suivie pour caractériser finement la microstructure des poudres innovantes est basée 
sur la démarche « multi – échelles » développée au cours du chapitre précèdent. Cette dernière est 
constituée : 
- d’une étude de diffraction en température : celle-ci permettra d’évaluer la stabilité de la phase 
γ dans les différents produits innovants. Des hypothèses quant aux propriétés 
microstructurales susceptibles d’expliquer les cinétiques et mécanismes de décomposition 
que l’on aura mis en évidence pourront être avancées, 
- d’une étude microstructurale  par EBSD et par MET : celle-ci servira, d’une part à vérifier les 
hypothèses qui auront été formulées suite aux expériences de diffraction, d’autre part à 
éventuellement mettre en évidence d’autres caractéristiques qui pourraient influer sur le 
comportement sous irradiation de la poudre considérée. 
 
Remarques : afin d’évaluer « de façon enveloppe » l’effet du broyage sur les particules atomisées, 
c’est la poudre ayant subi le broyage le plus long (3 min) qui a été sélectionnée pour ces études. En 
ce qui concerne  la poudre fabriquée par magnésiothermie, c’est la composition γ-U(8Mo) et le recuit 
à 950 °C pendant 48 h qui ont été retenus. Enfin, l es objets à partir desquels les échantillons destinés 
aux caractérisations par EBSD et par MET ont été préparés, se trouvent cette fois-ci sous forme de 
« compacts » et non plus sous forme de plaque (la plaque étant la forme usuelle du combustible 
U(Mo)/Al particulaire), car nous n’avons pas pu disposer des moyens nécessaires à la mise en œuvre 
d’un procédé de laminage, sur nos poudres innovantes. La matrice des compacts est identique à celle 
de la plaque, à savoir un mélange de poudres d’U(Mo) et d’Al, seulement au lieu de laminer 
l’ensemble, la matrice est pressée (à moins de 300 MPa pendant 2 minutes) afin d’obtenir un 
cylindrique d’une hauteur de 2 mm environ et d’un diamètre de 13 mm (ce qui correspond à environ 1 
g de matière : Al + U(Mo)) : cf. Figure 85. Ces compacts ont ensuite subi les mêmes étapes de 
préparation que celles décrites dans le chapitre 3, pour l’obtention de surfaces planes diffractantes 








Figure 85. Schéma de préparation des « compacts ». 
 
 
Préparation métallographique : étapes de 








4.2.1. Stabilité de la phase gamma 
4.2.1.1. Conditions d'étude 
Les poudres obtenues par atomisation-broyage et par magnésiothermie ont été étudiées par 
diffraction des neutrons au LLB sur la ligne 3T2 (cf. Annexe B1, paragraphe 2.1.2). Cette dernière 
offre des caractéristiques en terme de flux neutronique inférieur (de l’ordre de 5.105 n.cm-2.s-1) que la 
ligne D1B à l’ILL (de l’ordre de 6.106 n.cm-2.s-1) mais présente une longueur d’onde a priori plus 
adaptée à notre matériau (1,225 Å contre 2,560 Å : ceci permettra d’avoir plus de pics caractéristiques 
dans le domaine angulaire défini). Un recuit de 40 h à 450 °C a été réalisé sur ces deux poudres (les 
porte-objets, en vanadium, contenait respectivement 30 et 20 g de poudre atomisée-broyée et de 
poudre obtenue par magnésiothermie).  
 
Dans un souci de recalage des expériences réalisées au LLB par rapport à celle réalisée à l'ILL, la 
poudre atomisée de référence a aussi été étudiée in-situ au LLB. Les résultats obtenus sur cette 
poudre sont examinés en premier lieu. 
 
Notons que les expériences réalisées au LLB n'ont pas pu avoir lieu avant fin mai 2013, suite à 
différents aléas techniques, ce qui a limité le temps disponible pour leur exploitation. 
 
4.2.1.2. Etude de la poudre atomisée de référence 
 
- Comparaison qualitative des diffractogrammes  
La Figure 86 montre pour la poudre atomisée, les diagrammes de diffraction neutronique collectés à 
température ambiante, après recuit, à l’ILL et au LLB, justifiant le choix d’une longueur d’onde plus 
courte. Ainsi, les affinements pourront être réalisés sur une cinquantaine de pics contre une quinzaine 
seulement pour les données enregistrées à l’ILL. En revanche, le rapport signal sur bruit est meilleur 
dans le cas des expériences à l’ILL (rapport de 15 contre 7 pour le LLB). Ce ratio, moins favorable 
dans le cas des données acquises sur 3T2, reste tout de même assez élevé pour espérer une 
interprétation représentative des résultats. Enfin, la quantité d’oxyde présente dans les deux cas est 
négligeable, ce qui permet d’évaluer comme comparable la qualité de l’environnement des 
échantillons au cours des deux expériences. Au final, nous pouvons considérer que les données 
collectées au LLB devraient permettre de voir des évolutions plus fines que lors des expériences de 





Figure 86. Diagrammes de diffraction neutronique (normalisés) de la poudre atomisée, à température ambiante, 
après recuit,  étudiée à l’ILL (en bleu)  et au LLB (en rouge). 
 
- Vérification de la température de recuit 
La validation définitive de la possibilité de comparer les résultats des deux expériences est de 
s’assurer de la valeur de la température de collecte. Ceci a été possible à partir de l’estimation du 
paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) en début de recuit (avant tout effet de diffusion du 
molybdène), calculé grâce au coefficient de dilatation (13.10-6 °C -1 d’après {D.E. Burkes 2010}. 
 
Tableau 27. Calcul du paramètre de maille théorique de la phase γ-U(Mo) à 450 °C. 
Poudre atomisée 
étudiée 
Paramètre de maille 
affiné à Tamb. (Å) 
Paramètre de maille 
calculé à 450 °C (Å) 
Paramètre de maille 
affiné à 450 °C (Å) 
A l’ILL 3,430 3,449 3,447 
Au LLB 3,427  3,446 3,446 
 
Aucun écart (en dehors de celui toléré par nos barres d’erreur) n’est constaté entre les deux 
expériences et entre les valeurs calculées et expérimentales, des paramètres de maille, conduisant à 
considérer que la température en début de recuit est identique et est de 450 °C. Afin de confirmer ce 
comparatif, une dernière étape consisterait à établir les courbes de l’évolution des paramètres et des 
différentes teneurs pour la poudre atomisée, en fonction du temps de recuit. Par manque de temps ce 







4.2.1.3. Etude des poudres innovantes : résultats qualitatifs 
La Figure 87 et la Figure 88 ci-après rendent compte respectivement de l’évolution des 
diffractogrammes au cours des 40 h de recuit pour la poudre atomisée – broyée et pour la poudre 
obtenue par magnésiothermie.  
 On rappelle que dans le cas de la poudre atomisée – broyée l’élargissement des pics de diffraction 
obtenus à température ambiante, consécutivement au broyage, a déjà été discuté (cf. Chapitre 4, 
paragraphe 4.1.3.) et attribué à des effets tels qu'une augmentation de la densité de défauts, la 
présence de contraintes résiduelles, etc. 
 
Figure 87. Diagrammes de diffraction neutronique montrant l’évolution des phases présentes au sein de la poudre 
atomisée-broyée en palier isotherme à 450°C. 
 
Figure 88. Diagrammes de diffraction neutronique montrant l’évolution des phases présentes au sein de la poudre 
obtenue par magnésiothermie en palier isotherme à 450°C. 
After 20h at 450 
  After 0h at 450 °C 
After 5h at 450 
°C  






After 20h at 450 °C  
  After 0h at 450 °C 
After 5h at 450 °C 








Ces diffractogrammes traduisent une même évolution et donnent une première information principale : 
la modification de la microstructure (en particulier dans le cas de la magnésiothermie) n’a pas 
empêché le phénomène de décomposition de la phase γ de se produire sur le temps de l'expérience 
(40 h à 450 °C). En revanche, le rapport d’intensit é des différents pics laisse présager d’une quantité 
plus importante de phase γ-U(Mo) résiduelle dans le cas de la poudre obtenue par magnésiothermie 
que dans la poudre atomisée-broyée. L’objectif des  paragraphes suivants sera de quantifier les 
différences en termes de cinétiques et de mécanismes de décomposition, selon la méthodologie mise 
en place au cours du chapitre 3, sur les poudres de référence (paragraphe 3.1.3). Nous allons nous 
intéresser dans un premier temps aux particularités et difficultés associés à l'affinement de ces 
diffractogrammes par la méthode de Rietveld. 
 
- Problématique des affinements  
Quelques exemples d’affinements de Rietveld des diffractogrammes sont présentés ci-après, la 
Figure 89 reprend l’évolution du facteur de confiance χ2 (en mode séquentiel) pour les deux poudres 
considérées. Ces χ2 oscillent entre 1,2 et 1,8 et sont tout à fait satisfaisant pour poursuivre cette étude 
comparative. 
 
    
Figure 89. Evolution des facteurs de confiance pour les affinements de la poudre a) atomisée-broyée et b) 
obtenue par magnésiothermie. 
 
Les diffractogrammes obtenus en palier isotherme à 450 °C ont été affinés en mode séquentiel, tandis 
que les deux acquis à température ambiante (avant et après recuit) ont été affinés séparément.  
 
- Affinements des diffractogrammes pour la poudre atomisé-broyée : dans ce cas, la proportion 
d’oxyde avant, au cours et après recuit est très faible (inférieure à 1 %m.). Cette dernière 
pourra donc être négligée dans les calculs de proportions relatives de phases. Les seules 
phases présentes sont, dans ce cas, les phases impliquées au cours du processus de 





Figure 90. Diffractogramme de neutrons affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre atomisée-broyée, avant 
recuit.  
 
Figure 91. Diffractogramme de neutrons affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre atomisée-broyée, après 
recuit. 
 
L'affinement du diffractogramme obtenu à température ambiante, avant recuit (cf. Figure 90) a été 









phases sont donnés dans le Tableau 28 ci-après, ainsi que les teneurs en molybdène 
correspondantes d’après {A.M. Nominé 2001} : 
 






Paramètre de maille (Å) 3,424 3,445 
Teneur en Mo correspondante 18,9 %at. ou 8,6 %m. 12,6 %at. ou 5,5 %m. 
  
Comme le montre ce tableau, la teneur en molybdène liée à la phase γ1 (8,6 %m.) correspond 
sensiblement à la teneur d’origine du produit alors que celle de la phase γ2 est bien plus faible (5,5 
%at.). Ce résultat est en excellent accord avec ceux publiés par {J.M. Park 2010} et traduit 
l'hétérogénéité de répartition du Mo consécutive à la solidification de l'alliage (cf. Chapitre 3, 
paragraphe 3.2), qui n'a nullement été gommée par l'étape de broyage. 
 
- Affinements des diffractogrammes pour la poudre obtenue par magnésiothermie : dans ce 
cas, deux phases "de pollution" sont détectées. Il s'agit de MgO et Mo : MgO est un sous-
produit de la réaction de magnésiothermie, incomplètement éliminé, tandis que le Mo 
correspond vraisemblablement à du Mo ne s'étant pas incorporé dans l'alliage U(Mo) lors du 
recuit faisant suite à la réduction de l'UO2 par le Mg (ceci pourrait être dû au fait que lors de la 
fabrication de la poudre destinée à cette expérience, on a travaillé sur des charges plus 
grosses que celles de 3 g, précédemment décrites). Ces dernières représentent un 
pourcentage massique cumulé d’environ 5% et ne devraient pas, a priori, perturber les 
cinétiques et mécanismes de décomposition dans la poudre obtenue par magnésiothermie. La 
présence d'UO2 est détectée sur le diagramme initial à température ambiante et sa quantité 
devient inhabituellement élevée pour une expérience de diffraction des neutrons (autour 
de 15%m.), dès le premier scan à 450 °C puis sa pro portion n’évolue pas au cours du recuit. Il 
est probable que cette teneur en UO2 résulte de l’oxydation des fines particules (la poudre 
obtenue par magnésiothermie n’ayant pas été tamisée) suite à un vieillissement de la poudre 
restée quelques mois dans un lieu de stockage. L’absence d’évolution de la teneur en UO2 au 
cours du traitement thermique permettra de négliger son influence sur les cinétiques et 
mécanismes de décomposition de la phase γ-U(Mo) (en sachant de plus que nous retrouvons 





Figure 92. Diffractogramme de neutrons affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre obtenue par 
magnésiothermie, avant recuit.  
 
Figure 93. Diffractogramme de neutrons affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre obtenue par 
magnésiothermie, après recuit. 
 
Dans le cas de cette poudre, une seule et même phase γ est présente à température ambiante. Son 













8,1 %m.: c’est la teneur visée au cours de la fabrication (cf. Chapitre 4, paragraphe 4.1.1). Ceci 
suggère une bonne homogénéité en molybdène à l’échelle du grain, contrairement à ce qu'on observe 
dans la poudre atomisée-broyée. 
Afin d’illustrer cette première différence entre les deux poudres, une vue agrandie de deux pics γ-




Figure 94. Zoom sur deux pics de diffraction des neutrons montrant a) net c) deux phases γ-U(Mo), pour la 
poudre atomisée-broyée et b) et d) une seule phase γ-U(Mo), pour la poudre obtenue par magnésiothermie. 
 
Les données obtenues en palier à 450 °C pendant 40 h ont été traitées en mode séquentiel et au 
cours de ces affinements, une difficulté est apparue : pendant les premières heures de recuit, lorsque 
la phase  U2Mo est en faible teneur, la faible intensité des pics de diffraction associés à cette phase et 
leur proximité angulaire avec ceux de la phase γ-U(Mo) rendent difficile la détermination précise des 
proportions de ces deux phases, ainsi que des paramètres de maille, conduisant à des évolution en 
fonction du temps erratiques. Une solution consistait à encadrer  la variation des paramètres de maille 
de la phase U2Mo (qui ne sont pas censés évoluer au cours du recuit) mais cette option est impossible 
avec la version actuelle du logiciel FullProf. Une requête en ce sens a été demandée  auprès de 
l’auteur {J. Rodriguez-Carvajal 1990}. Suite à ce constat, ne pouvant pas être résolu à court terme, les 
résultats des affinements des premières heures de recuit sont floutés par un « cache » indiquant qu’ils 
ne seront pas intégrés à la discussion. Egalement, il nous a ainsi été impossible, dans le cas de la 
poudre atomisée-broyée par exemple, de prendre en compte deux phases γ-U(Mo) différentes en 
mode d’affinement séquentiel (celles-ci n'étant pas discriminées correctement par rapport à la phase 
U2Mo). 
 
4.2.1.4. Etude des poudres innovantes : résultats quantitatifs 
- Evolution des proportions de phase des deux poudres innovantes 
La Figure 95 ci-dessous montre les cinétiques de décomposition (en considérant les proportions 
relatives de phase définies dans le chapitre 3) pour chacune des deux poudres innovantes. Il en 









- En ce qui concerne la phase gamma : au-delà du cache, soit après 7 h de recuit, la quantité 
présente de phase γ-U(Mo) est de 50 % pour la poudre obtenue par magnésiothermie contre 
30 % pour la poudre atomisée – broyée. Ensuite, dans le cas de la poudre atomisée – broyée, 
cette proportion va chuter fortement pour ne représenter plus que 10 % après 18 h et 0 % 
après 40 h de recuit tandis que pour la poudre obtenue par magnésiothermie, la proportion de 
phase γ-U(Mo) va diminuer lentement et représentera 20 %m. à la fin du recuit.  
- En ce qui concerne les phases de décomposition : l’évolution de ces dernières est proche 
dans les deux cas. La proportion d’U2Mo est toujours supérieure à la proportion d’α-U et 
l’écart entre ces deux courbes est de l’ordre de 10 %. En effet, entre 7 h et 40 h de recuit : 
- α-U varie de 33 à 43 % pour la poudre atomisée-broyée, et de 22 à 30 % pour la 
poudre obtenue par magnésiothermie. 
- la proportion relative d'U2Mo varie de 35 à 55 %  pour la poudre atomisée-broyée 











Figure 95. Evolution des proportions relatives des phases de déstabilisation α-U et U2Mo et de la phase γ-U(Mo) 
dans les poudres a) atomisée-broyée et b) obtenue par magnésiothermie, étudiées par diffraction des neutrons, 
en fonction du temps, au cours du recuit à 450 °C. 
 
Ces évolutions mettent en avant 3 points : 
- la cinétique de décomposition de la phase γ-U(Mo) au sein de la poudre obtenue par 
magnésiothermie est plus lente que dans le cas de la poudre atomisée-broyée : après 40 h de 
recuit, la phase γ-U(Mo) est totalement décomposée dans le cas de la poudre atomisée-
broyée, 
- les phases de décomposition apparaissent de façon simultanée et comparable entre les deux 
poudres, 
- les proportions des phases de décomposition dans le cas d’une transformation eutectoïde 
complète d’un échantillon γ-U(8Mo) donnerait une composition de 52% en U2Mo et 48% en α-
U, ce qui est, à l’incetitude estimée, en accord avec les valeurs obtenues pour la poudre 
atomisée-broyée.   
 

























































- Evolution des paramètres de maille 
Pour rester en cohérence avec la démarche adoptée dans le chapitre 3 sur les 2 poudres de 
référence, l’évolution en fonction du temps de recuit en palier isotherme, a pu être suivie pour le 
paramètre de maille de la phase γ-U(Mo), tandis que pour les phases de décomposition α-U et U2Mo, 
le choix de suivre les volumes de maille a été fait. Pour les mêmes raisons que celles évoquées 
précédemment, relatives à la qualité des affinements, un "cache" a été pris en compte dans les deux 
cas, pour les premières heures de recuit mais aussi pour les durées supérieures à 18 h, dans le cas 
de la poudre atomisée-broyée. En effet, au-delà de cette durée, la quantité de phase γ devient très 
faible (quelques % en masse) ce qui ne permet plus de déterminer son paramètre de maille avec une 
confiance suffisante. 
 











Figure 96. Evolution du paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) en fonction du temps de recuit à 450°C, pour  
les poudres a) atomisée-broyée et b) obtenue par magnésiothermie, étudiées par diffraction de neutrons en 
fonction du temps, au cours du recuit à 450 °C. 
 
Dans les deux cas : 
- le paramètre de maille théorique dilaté de la phase γ-U(Mo) (3,449 Å à 450 °C d’après {D.E. 
Burkes 2010}) n’est pas maintenu après la zone d’incertitude. Néanmoins, les valeurs 
relevées au cours du recuit sont relativement proches de ce paramètre, particulièrement dans 
le cas de la poudre obtenue magnésiothermie  (à 0,001 Å près en moyenne) et suggèrent une 
variation faible de la teneur en molybdène, 
- les évolutions se font en un seul palier au cours du recuit. 
 
Les teneurs finales en molybdène dans les poudres {A.M. Nominé 2001} sont récapitulées dans le 



































Tableau 29. Calcul de la teneur finale en Mo de la phase γ-U(Mo), pour les différentes poudres étudiées. 
Type de poudre 




maille au cours 
du recuit 
Paramètre de 
maille à Tamb. 
après recuit 
Teneur en Mo 
aprés recuit 
(%m.) 
Atomisée-broyée 8,6 3,441 N/A* N/A* 5,5 
Magnésiothermie 8,1 3,445 3,423 8,6 
Atomisée 7,6 3,447 puis 3,428 3,400 11,8 
Broyée (DRX) 7,6 3,395 3,394 13,3 
* La quantité de phase γ-U(Mo) restante après 40 h de recuit (inférieur à 1 %) pour la poudre 
atomisée-broyée ne permet pas d’affiner le paramètre de maille. 
 
La teneur finale en molybdène calculée pour la poudre fabriquée par magnésiothermie confirme les 
résultats obtenus au cours du recuit : la variation est minime. En ce qui concerne la poudre atomisée-
broyée, sa faible proportion ne nous permet pas de conclure sur ce point particulier. Néanmoins, le fait 
qu’au cours du recuit, la phase montre un paramètre proche de la maille dilatée, peut nous indiquer 
qu’il y aurait eu une faible hausse de la teneur en molybdène de la phase γ-U(Mo) au cours de la 
décomposition en palier isotherme. 
 









Figure 97. Evolution des volumes de maille de la phase γ-U(Mo) (en noir), α-U (en rouge) et U2Mo (en bleu) en 
fonction du temps de recuit à 450°C, pour les poudr es a) atomisée-broyée et b) magnésiothermie, étudiées par 
diffraction de neutrons en fonction du temps, au cours du recuit à 450 °C. 
 
Les volumes de maille des deux phases de décomposition sont constants au cours du recuit, et ce, 
pour les deux poudres. Ces derniers ont également des valeurs respectives proches : environ 85,25 
Å3 pour la phase α-U et environ 118,3 Å3 pour la phase U2Mo. Ces résultats sont récapitulés dans le 
Tableau 30 ci-dessous. 
 





































































Tableau 30. Volumes de maille des phases α-U et U2Mo, après retour à température ambiante, pour les 
différentes poudres étudiées. 








Volume de la 
phase α-U (Å3) 83,32 83,19 83,51 83,21 
Volume de la 
phase U2Mo (Å3) 116,10 115,81 116,40 115,66 
 
En ce qui concerne la phase α-U, l’évolution pour les deux poudres innovantes se fait en un seul 
palier. Cette particularité tend à monter que les phases intermédiaires α’-U ou α’’-U ne sont pas 
présentes.  
Pour la phase U2Mo, l’évolution des paramètres correspond bien à celle attendue pour un composé 
défini.  
Enfin, notons également que l’apparition des phases de décomposition se fait de façon simultanée, 
aucun « retard » n’étant relevé pour ces deux dernières poudres.  
 
4.2.1.5.  Discussion 
Malgré les difficultés annoncées en début de paragraphe, concernant la prise en compte de deux 
phases γ-U(Mo) et la versatilité des affinements des données collectées durant les premières heures 
de recuit, ces expériences ont pu être exploitées afin d’en tirer quelques informations essentielles à la 
fois sur l’évolution des proportions de phase ainsi que sur l’évolution des différents paramètres de 
maille.  
En ce qui concerne l’évolution des proportions de phase, les principales différences entre les quatre 
poudres étudiées résident dans : 
- le retard dans l’apparition de la phase U2Mo par rapport à la phase α-U : celui-ci est constaté 
pour la poudre atomisé mais n’est présent dans aucune des trois autres poudres, 
- l’apparition rapide, en grande quantité, de phase α-U constatée sur la poudre broyée mais 
dans aucune des trois autres poudres, 
- la cinétique de décomposition de la phase γ-U(Mo) est comparable pour les poudres 
atomisées, et obtenues par magnésiothermie, en revanche, la poudre atomisée-broyée se 
déstabilise plus rapidement que les 3 autres et il semblerait (en considérant le biais DRX vs 
neutrons) que la poudre broyée soit en fait la plus stable: cf. Figure 98. Un premier 









Figure 98. Comparaison des cinétiques de décomposition de la phase γ-U(Mo) pour l’ensemble des poudres 
étudiées. 
 
Pour l’étude de l’évolution des paramètres de maille, les résultats montrent : 
- des compositions finales de la phase γ-U(Mo) différentes :  
 
Poudre broyée (13%m.) > atomisée (8%m. les premières heures puis 12 %m.) > magnésiothermie 
(8%m.), 
- la présence ou non de phase(s) intermédiaire(s) type α’ ou α’’ : seule la poudre atomisée a 
montré des signes de présence de telles phases. 
 
A partir de ces analyses, des équations de déstabilisation peuvent être données, en complément de 
celles établies au cours du chapitre 3 sur les poudres de références (cf. chapitre 3, paragraphe 3.1): 
 
- pour la poudre atomisée (rappel) : 
 
γ-U(8Mo) γ-(U(8Mo) + α puis après un « décalage » de quelques heures  γ-U(12Mo) +  α’’-U  + U2Mo 
- pour la poudre broyée (rappel) : 
 






















































- pour la poudre atomisée-broyée : 
 
Dans ce cas, la structure lamellaire de la poudre atomisée est toujours présente, et l’hétérogénéité en 
répartition du Mo persiste. Cette hétérogénéité entraine la présence initiale de deux phases gamma 
au sein de la microstructure. Néanmoins, au cours du recuit, la diffusion du Mo qui était lente dans le 
cas de la poudre atomisée, est cette fois-ci favorisée par la présence des défauts apportés par l’étape 
de broyage. Dans ces conditions, la phase intermédiaire α’’-U n’apparait pas, tout comme le décalage 
dans l’apparition de la phase U2Mo, tel qu’il avait été observé sur la poudre atomisée. Au final, la mise 
en équilibre rapide des phases de décomposition (en lien avec les défauts), associée à la présence de 
zones de déplétion en Mo au sein de la poudre, entraine une déstabilisation accélérée de la poudre 
atomisée-broyée (contrairement à ce qui avait été observé pour la poudre broyée, où la 
décomposition était généralisée). L’équation de déstabilisation peut s’écrire : : 
 
γ-U(8Mo) + γ-U(6Mo) γ-(U(8
+
Mo)  +  α-U + U2Mo 
 
- pour la poudre obtenue par magnésiothermie : 
Dans ce cas, la répartition homogène du molybdène au sein de la microstructure conduit à une seule 
et même phase gamma au sein de la poudre, par conséquence, la croissance d’une phase 




Mo)  +  α-U + U2Mo 
4.2.1.6.   Conclusion sur la stabilité de la phase γ-U(Mo) 
Ces observations, faites à partir d’une étude de diffraction des neutrons, doivent maintenant être 
vérifiées. Deux points en particulier semblent jouer un rôle important dans la stabilité de la phase γ-
U(Mo) : 
- la répartition en molybdène au sein de la poudre obtenue par magnésiothermie,  
- la présence de défauts, même à cœur, au sein de la poudre atomisée-broyée. 
 
Pour avoir accès à ces caractéristiques, la suite du chapitre se focalise sur une étude expérimentale 
complémentaire EBSD et MET. 
 
4.2.2. Résultats de l’étude par EBSD 
4.2.2.1. Poudre obtenue par magnésiothermie 
Certaines des cartographies EBSD obtenues sur la poudre γU(8Mo) fabriquée par magnésiothermie 
(conditions de recuit 950 °C - 48 h) sont présentée s sur la 
Figure 99 ci-après. Ces dernières apportent une double information : 
- les particules sont constituées de larges domaines monocristallins (grains), de morphologie 
équiaxe, 
- la taille de ces grains est relativement « grande » comparée aux premières observations réalisées 
au MEB (cf. Figure 69) : elle est comprise entre quelques µm et 10 µm alors qu’elle était de l’ordre 




Enfin, si l’on compare ces résultats avec ceux obtenus sur les poudres broyée et atomisée, il 
semblerait que : 
- ce type de microstructure serait plutôt bien cristallisé, ce qui indiquerait la présence de peu de 
défauts, puisque l’on obtient un « bon » signal EBSD (taux d’indexation de l’ordre de 80 %, à 
comparer avec ~ 90 % sur les particules atomisées et pratiquement 0% sur les particules broyées),  
- les joints de grains ne se traduiraient pas par la présence de zones non indexées relativement 
larges, comme c’était le cas dans la poudre atomisée, ce qui tend à montrer que, comme attendu, 

















Figure 99.  Exemples de résultats de la caractérisation par EBSD de compacts de la poudre obtenue par le 
procédé de magnésiothermie (U(8Mo) – recuit : 950 °C - 48 h) : images électroniques en électrons rétrodiffusés 
(colonne de gauche) et cartographies d’orientation correspondantes (colonne de droite). 
 
 
Des échantillons se présentant sous la forme de compacts, comprenant la poudre atomisée – broyée 




4.2.2.2. Poudre atomisée-broyée 
Un exemple représentatif des résultats obtenus sur  l’ensemble des échantillons est présenté sur la 
Figure 100. Il met en évidence l’obtention d’un taux d’indexation faible (de l’ordre de 13 %, dans le cas 
présenté) pouvant être attribué : 
- à un écrouissage jusqu’à cœur, déjà suspecté suite aux caractérisations précédentes par 
DRX, MEB et microdureté, donnant lieu à une densité de défauts (dislocations…) trop élevée 
pour permettre l’obtention d’un signal de diffraction exploitable (comme cela a été constaté 
dans la poudre broyée) 
- à une oxydation superficielle très rapide, suite au polissage, peut-être associée à la présence 









(a)                                                                                      (b) 
Figure 100. Caractérisation par EBSD d’une particule de la poudre atomisée – broyée 3 min : image électronique 
en électrons rétrodiffusés (a), cartographie de phase révélant la détection de la phase γ-U(Mo) (b). 
 
4.2.2.3. Bilan sur l’étude EBSD 
L’étude par EBSD de la poudre élaborée par magnésiothermie et de la poudre atomisée-broyée a 
permis de mettre en évidence ou de confirmer les caractéristiques suivantes : 
- Pour la poudre obtenue par  magnésiothermie : i) la microstructure est polycristalline et les 
grains sont de morphologie globalement équiaxe, ii) la taille des grains peut varier entre un et 
une dizaine de µm selon le couple « durée/température du palier » utilisé au cours de la 
réaction, iii) il n’existe pas d’espaces intergranulaires larges comme ceux rencontrés dans la 
poudre atomisée, iv) une faible quantité de défauts serait présente au sein de la 
microstructure. 
- Pour la poudre atomisée – broyée, 3 min : d’après le faible taux d’indexation obtenu, qui se 
rapproche de celui également constaté sur la poudre broyée, la microstructure se 
caractériserait par une forte densité de défauts, jusqu’au cœur des particules. On ne peut 
toutefois pas exclure que ce résultat soit la conséquence, au moins partielle, d’une oxydation 




Des examens à une échelle plus locale, à savoir celle du MET, s’avèrent nécessaires pour conforter 
les assertions précédentes et apporter des informations complémentaires sur la microstructure de ces 
deux types de poudres. 
4.2.3. Résultats de l’étude par MET 
Comme cela a été expliqué précédemment, nous n’avons pas pu disposer de plaques contenant des 
particules atomisées-broyées ou obtenues par magnésiothermie et avons donc travaillé sur des 
compacts. Ceux-ci présentaient des répartitions hétérogènes de particules et, surtout, une cohésion 
beaucoup moins bonne entre les particules et l’aluminium que dans les plaques. Ceci a conduit à de 
fréquents déchaussements des particules lors de l’amincissement, rendant l’obtention de zones 
transparentes aux électrons très difficile. C’est pourquoi les zones minces que nous avons pu étudier 
par MET ont été peu nombreuses et peu étendues. Leur examen a tout de même permis d’obtenir des 
résultats tout à fait intéressants. 
 
4.2.3.1. Poudre obtenue par magnésiothermie 
 Aspect général : la Figure 101 ci-dessous montre un exemple de zone transparente aux 
électrons dont l’étendue est d’environ 3 µm2 ce qui est à peu près 3 fois plus faible que la zone 
principale que nous avons étudiée dans le cas de la poudre atomisée de référence, dans une 
lame mince obtenue à partir d’une plaque industrielle (cf. Figure 53, chapitre 3). Cette zone 
nous donne également une information de premier ordre : la taille des grains est bien inférieure 
à celle annoncée à partir de l’étude EBSD. Sur cette micrographie, la taille de grain se 
rapprocherait plutôt de 200 nm (cf. Flèches rouges indiquant 2 joints de grains) : en fait, la 
résolution de l’EBSD ne permettait pas de discriminer les joints de grains et donc de séparer 
deux grains de même orientation… 
 
 
Figure 101. Micrographie électronique (MET, champ clair) d’un échantillon de la poudre obtenue par 





 Etat des joints de grains : la poudre élaborée par  magnésiothermie a été développée dans 
le but d’éliminer les ségrégations locales de molybdène inhérentes aux procédés de 
fabrication impliquant une étape de fusion - solidification. Un des principaux  objectifs de 
l’étude par MET a  donc été d’identifier et de caractériser des joints de grain (cf. Figure 102 et 
Figure 103). La Figure 102, en champ sombre, révèle un grain bien éclairé (du côté gauche 




Figure 102. Micrographie électronique (MET, champ sombre) mettant en évidence un joint de grain au sein de la 
poudre obtenue par magnésiothermie. 
 
Un cliché de diffraction en sélection d’aire (cf. Figure 103b) réalisé au niveau du joint de grain et 
englobant une partie des deux grains adjacents (cf. Figure 103a) est présenté ci-après. Ce dernier 
met clairement en évidence  deux orientations différentes, correspondant à deux grains. Les rangées 
de spots encadrées correspondent toutes deux à une famille de plans ayant un dhkl d’environ 2,42 Å, 
qui peut être attribué aux plans {110} de la phase γ-U(Mo). 
 
                                                          
Figure 103. (a) Micrographie électronique en champ clair d’un joint de grain avec (b) le cliché de 






D’après ces différentes images, il est possible d’affirmer que dans la poudre fabriquée par 
magnésiothermie, les frontières intergranulaires correspondent bien à des joints de grain de très faible 
épaisseur, par opposition aux espaces interdendritiques de plusieurs centaines de nm de large 
rencontrés dans la poudre atomisée. Afin de vérifier qu’aucune ségrégation du molybdène ne se 
produit au voisinage de ce type de joint, une ligne de pointés EDS a été effectuée et a permis de 
quantifier la teneur de l’alliage U(Mo) en molybdène. La ligne mesure environ 250 nm et comprend 80 
points, soit 1 point tous les  3 nm. La durée d’acquisition a été  de 25 sec/point. La position de la ligne 
et les résultats des mesures sont présentés sur la Figure 104 ci-après. 
  
 
Figure 104. Ligne d’analyse par EDS, acquise en mode STEM, traversant un joint de grain dans la poudre 
obtenue par magnésiothermie : (a) position de la ligne (micrographie en mode STEM en champ clair), (b) 
évolution de la teneur en Mo en fonction de la position du point d’analyse sur la ligne. 
 
Cette ligne permet de mettre en évidence une teneur homogène en molybdène au sein de la 
microstructure de la poudre obtenue par le procédé de magnésiothermie. En effet, même si l’EDS est 
une méthode semi-quantitative, le résultat obtenu se différencie très clairement de celui obtenu sur la 
poudre atomisée (cf. Figure 52). 
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4.2.3.2. Poudre atomisée-broyée 
 Aspect général : la Figure 105 ci-dessous montre la configuration des zones observables 
dans l’échantillon de poudre « atomisée – broyée : 3 min » (zones encerclées en vert). 
Comme dans le cas précédent, les zones minces sont peu nombreuses et faiblement 
étendues (elles sont de l’ordre de 300 nm de large). Nous remarquons dans ce cas présent 
également, que la taille typique d’un grain se situe aux alentours de 200 nm (joints de grains 










(a)                                                                                                  (b) 
Figure 105. Lame mince d’un échantillon de la poudre « atomisée – broyée : 3 minutes » : exemples de zones de 
travail (encerclées en vert) observées au MEB (a) et au MET (b). 
 
Ces zones minces seront néanmoins suffisantes pour cette étude par MET dans la mesure où la 
principale information recherchée pour ce type de poudre est la présence de défauts structuraux. 
 
 Défauts structuraux : la Figure 106, ci-dessous, met en évidence  la présence d’une densité 
de dislocations très élevée au sein d’un grain situé dans la particule présentée sur la Figure 
105b. Cette observation confirme que l’étape de broyage a bien induit la création d’un grand 

























Figure 106. Micrographies électroniques en transmission mettant en évidence la présence de dislocations: (a) 
champ clair, (b) champ sombre. 
4.2.3.3. Bilan sur l’étude MET 
L’étude par MET de la poudre élaborée par magnésiothermie et de la poudre atomisée-broyée a 
permis de mettre en évidence ou de confirmer les caractéristiques suivantes : 
- Pour la poudre obtenue par  magnésiothermie : i) l’élimination des ségrégations locales de 
molybdène a été confirmé à l’échelle du nanomètre, ii) la taille des grains est, contrairement à 
ce qui avait été annoncé au cours de l’étude par EBSD, de l’ordre de 200 nm, a priori, le 
couple « durée/température du palier » utilisé au cours de la réaction ne serait pas un critère 
prépondérant sur la taille de grains, iii) nous confirmons la faible quantité de défauts au sein 
de la microstructure. 
- Pour la poudre atomisée – broyée, 3 min : i) les clichés mettant en avant une densité de 
dislocations importante montrent que la microstructure se caractérise bien par une forte 
densité de défauts, jusqu’au cœur des particules, ii) la taille de grain, de l’ordre de 200 nm, 
atteste de l’effet du broyage sur ce type de particule avec une réduction de la taille des grains 
(initialement de plusieurs microns). 
 
4.3. BILAN AXE 1 
L’objectif principal de ce premier axe d’étude consistait à développer une poudre U(Mo) à propriétés 
macro/microstructurales « optimisées » afin de faire face aux différentes problématiques identifiées 
comme impactant le comportement du combustible U(Mo)/Al particulaire (fabrication des 
plaques, rétention des bulles de gaz de fission et croissance de la couche d’interaction), par la 
modification ou la « personnalisation » de l’état macro/microstructural de la poudre U(Mo). La 
démarche d’optimisation a pu se faire à partir d’une étude multi-échelles des deux poudres de 
référence que sont la poudre atomisée et la poudre broyée : un cahier des charges basé sur les 
50 nm 50 nm 
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caractéristiques clés susceptibles d’influer sur leur comportement sous irradiation a alors pu être 
établi. Sur la base de ce cahier des charges, deux procédés innovants ont été développés : le 
procédé de magnésiothermie et le procédé combinant atomisation et broyage. Ces deux procédés 
permettent d’obtenir des poudres qui comprennent chacune au moins une caractéristique  jugée 
primordiale pour l’optimisation du comportement de la poudre sous irradiation. Le cahier des charges 

































En ce qui concerne la stabilité de la phase γ de l’U(Mo), qui est supposée influer aussi bien sur les 
interactions particules/matrice que sur la rétention des bulles de gaz de fission, les résultats de l’étude 
multi-échelles sont complexes : 
- Pour la poudre atomisée, nous avons mis en avant le fait que la décomposition de la phase γ 
de l’U(Mo) était initiée au niveau des joints de grains (en raison d’une déplétion en Mo au sein 
i) Propriétés macrostructurales (identifiées au cours de l’étude bibliographique) 
 
 Une morphologie favorable au laminage (ni parfaitement sphérique, ni trop anguleuse) 
 Acquis avec les deux procédés 
 
ii) Propriétés microstructurales (complétées par les études de diffraction, EBSD et MET) 
 
 
 Une  poudre avec une certaine porosité fermée : nous avons mis en évidence la présence 
d’une telle porosité au sein des particules atomisées, contrairement à ce qu’annonce la 
littérature. Cette porosité  est difficilement quantifiable mais parait très (trop) faible pour 
servir de piège aux nanobulles de gaz de fission. Dans le cas de la poudre broyée, nos études 
confirment l’absence d’une telle porosité, en tout cas dans les limites des zones observées. 
 Acquis avec le procédé de magnésiothermie 
 
 Eviter le processus de solidification : nos études ont permis de caractériser, dans le cas de la 
poudre atomisée,  les variations de la concentration en molybdène dans l’alliage U(Mo) à 
l’échelle du nanomètre et complètent la littérature qui mentionne une telle déplétion sur la base 
d’études par  diffraction des neutrons. Nous avons également démontré que la décomposition de 
la phase γ-U(Mo) est initiée dans ces espaces intergranulaires. 
 Acquis avec le procédé de magnésiothermie 
 
 Développer une poudre U(Mo) qui modifierait le comportement des gaz de fission : nous avons 
mis en évidence la présence d’une densité de défauts structuraux élevée (jusqu’alors supposée) 
dans la poudre broyée. 




des espaces interdendritiques). L’étude de diffraction sur la poudre obtenue par 
magnésiothermie, (ne possédant pas de déplétion de Mo), nous donne une stabilité 
comparable à celle de la poudre atomisée...  
- La poudre broyée a quant à elle montré la plus grande stabilité et a servi de base pour 
l’incorporation de défauts à la poudre atomisée (initialement prévus pour la rétention des 
bulles de gaz de fission, mais il s’est avéré, après étude de la poudre broyée, que ces défauts 
pouvaient modifier la stabilité de la phase γ) qui après broyage, donne la cinétique de 
décomposition la plus rapide… 
En fait, un dernier critère doit être considéré afin de comprendre au mieux ces résultats : la taille de 
grain. En effet, puisque la décomposition de la phase γ-U(Mo) a lieu au sein des joints de grain, alors 
la poudre possédant les grains les plus gros devraient montrer (à l’influence de la microstructure près) 
la cinétique de déstabilisation la plus lente. En combinant le rôle joué par la microstructure, à celui 
joué par la taille de grains, nous obtenons le classement de la stabilité de la phase γ suivant, par ordre 
décroissant : 
 
i) Poudre broyée : stabilité acquise par des grains de plusieurs microns + présence de 
défauts intrinsèques au procédé favorisant un enrichissement rapide en Mo de la phase γ-
U(Mo) lors de sa déstabilisation partielle. 
ii) Poudre atomisée (grains de l’ordre du micron, déplétion du Mo) et poudre obtenue par 
magnésiothermie (grains de l’ordre de 200 nm, répartition homogène du Mo) : dans ce 
cas, la microstructure avantageuse de la poudre obtenue par magnésiothermie vient 
compenser le déficit dans la taille de grain. 
iii) Poudre atomisée-broyée : dans ce cas, la taille de grain de la poudre atomisée est 
diminuée par le broyage (taille de grain finale de l’ordre de 200 nm) et la déplétion en Mo 
liée à la microstructure de la poudre atomisée diminue encore plus les chances d’obtenir 
une cinétique de déstabilisation de la phase γ favorable. Enfin, l’apport d’une densité de 
défauts élevée ne suffira pas à compenser la tendance à une cinétique de déstabilisation 



















AUTRES VOIES D’OPTIMISATION DU COMBUSTIBLE U(Mo)/Al VIS-A-
VIS DE L’INTERACTION COMBUSTIBLE/MATRICE 
 
Nous nous sommes attachés, au cours des chapitres précédents, à développer un produit « U(Mo) 
particulaire » optimisé du point de vue de ses caractéristiques intrinsèques. A l’issue d’une démarche 
de caractérisation multi-échelles et du développement de procédés, deux poudres innovantes dites 
« magnésiothermie » et « atomisée-broyée » ont ainsi été identifiées comme prometteuses vis-à-vis 
des problématiques du comportement sous irradiation de l'U(Mo) (respectivement vis-à-vis de la 
croissance de la couche d’interaction et de la rétention des bulles de gaz de fission). Dans ce chapitre, 
une étude complémentaire visant prioritairement à développer une solution technologique ne donnant 
pas (ou peu) lieu à la croissance de la couche d’interaction est décrite et comprendra : 
- une étude bibliographique (chapitre 5A) : celle-ci vise à identifier les différentes solutions 
technologiques déjà mises en place au sein de la communauté U(Mo) afin de limiter la 
croissance de cette couche d’interaction, 
- un programme expérimental (chapitre 5B) : celui-ci porte sur la mise en œuvre de la solution 
identifiée comme la plus prometteuse, sur la base de l'étude bibliographique. 
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5. CHAPITRE 5 :  AUTRES VOIES D’OPTIMISATION DU COMBUSTIBLE U(MO)/AL 
VIS-A-VIS DE L’ INTERACTION COMBUSTIBLE /MATRICE  
 
CHAPITRE 5A :  ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE  
5.1. PREAMBULE 
Pour mémoire, la version actuelle du combustible pour certains MTR, dont celui envisagé pour le RJH, 
est de type particulaire, c’est-à-dire formé de particules d’U(Mo) de diamètre compris entre 20 et 120 
µm, dispersées dans une matrice à base d’aluminium, le tout formant une âme combustible d’environ 
0,5 mm d’épaisseur, gainée par des plaques en alliages d’aluminium (l’épaisseur de l’ensemble étant 
d’environ 1,3 mm). 
La formation indésirable d’une couche d’interaction (CI ou Interaction Layer IL) autour des particules 
fissiles a fait l’objet de nombreuses études dont, par exemple {H. Palancher 2010 - J. Allenou 2010 – 
J. Allenou1 2011}. Le processus impliqué est une réaction entre l’alliage U(Mo) et la matrice base 
aluminium (cf. Figure 9, chapitre 1). 
 
La CI développée autour des particules combustibles peut s’écrire sous la forme U-Mo-Alx où x varie 
selon les conditions d’irradiation (la température notamment). Certaines interrogations subsistent 
quant à la nature des phases présentes au sein de la CI, et quant à leur état de cristallisation, lorsque 
celles-ci sont développées sous irradiation neutronique. La communauté scientifique s’oriente 
néanmoins clairement vers une nature amorphe de la CI, du moins sous irradiation {S. Van den 
Berghe 2008 – H.J. Ryu 2009}, et son incapacité à retenir les bulles de gaz de fission est d’ailleurs 
interprétée comme une conséquence de ce désordre structural. Cette couche d’interaction est 
considérée comme majoritairement à l’origine du gonflement de la plaque combustible sous 
irradiation, comme cela est explicité ci-après. 
5.1.1. Mécanismes d’évolution de l’interaction U(Mo)/Al et conséquences associées 
Un modèle décrivant la formation et l’évolution de la couche d’interaction ainsi que ses conséquences 
sur le comportement des produits de fission dans le combustible a été proposé par {A. Savchenko 
2006}. Bien qu’il ne soit pas entièrement validé, il constitue une première base de compréhension des 
phénomènes. Il comprend trois étapes principales : 
- Relâchement des produits de fission dans la matrice : suite à la fission de l’uranium, une 
quantité élevée de produits de fission va venir se positionner autour des particules U(Mo) pour 
former une « zone de dégâts » au sein de la matrice d’aluminium qui peut atteindre 15 µm 







Figure 107. Etape 1, relâchement de produits de fission et initiation de la couche d’interaction {A. Savchenko 2006}. 
Zone de dégâts 
Produits de fission 
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- Croissance de la couche d’interaction (ou Interaction layer IL) combustible/matrice et 
déplacement des produits de fission vers l’interface IL/matrice : la deuxième étape, qui suit le 
relâchement des produits de fission gazeux depuis la particule U(Mo) vers la matrice Al, est la 
croissance d’une CI (dans la zone de dégâts) à la périphérie des particules d’U(Mo) en direction 
de la matrice Al. Dans cette CI, les produits de fission (PF) gazeux sont majoritairement non 
solubles : la croissance de la CI en direction de la matrice entraîne donc une accumulation des 








Figure 108. Croissance de la CI et comportement des gaz de fission {A. Savchenko 2006}. 
 
- Accumulation de produits de fission à l’interface CI/Matrice d’aluminium : cette troisième étape a 
pour conséquence, d’une part, la formation de zones de cisaillement à l’interface avec la matrice 
(cf. flèches noires sur la Figure 109a) et d’autre part, une coalescence des gaz de fission au sein 
de cavités locales (cf. Figure 109b). La pression va ensuite augmenter pour mener à l’effet 










Figure 109. Dernières étapes menant à la coalescence des bulles de gaz de fission jusqu’à la formation de 
cavités {A. Savchenko 2006}. 
 
De nouvelles solutions (en plus de celles développées au cours du chapitre précédant, en relation 
avec les caractéristiques intrinsèques des particules), permettant de limiter la cinétique et/ou de 
modifier la nature voire d’inhiber la croissance de l’interaction combustible/matrice sont en cours de 
développement au niveau international. Il s’agit de : 
-  l’ajout de silicium au sein de la matrice d’aluminium, 
-  la réalisation d’une couche à effet barrière à la surface des particules. 
(a) (b) 
Cavité locale : présence 
de gaz de fission 
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5.1.2. Ajout de Si dans la matrice 
L’effet bénéfique de l’addition de petites quantités de silicium à la matrice d’aluminium sur la cinétique 
de formation de la couche d’interaction U(Mo)/Al(Si) et sur la stabilité « en-pile » de cette phase a été 
mis en évidence à travers plusieurs expériences d’irradiation (cf. Annexe A4), notamment sur des 
plaques de type IRIS, avec IRIS 3 {P. Lemoine 2005} et IRIS TUM {W. Petry 2008}, sur des mini 
plaques de type RERTR {G.L. Hofman 2006} ou sur des « crayons » de type KOMO (expériences 
KOMO 3 et 4) {Y.S. Kim 2010}. Depuis, la teneur en Si dans la matrice n’a cessé d’augmenter pour 
passer de 2 %m. à 12 %m. où se trouve le point eutectique du système binaire Al-Si. Le Tableau 31, 
ci-dessous, reprend l’ensemble des irradiations ayant eu lieu à l’échelle européenne pour le 
développement du combustible U(Mo) particulaire, en relation en particulier avec l’ajout de Si dans la 
matrice. Notons que les poudres ont été enrichies à 20 % en 235U sauf pour IRIS-TUM 
(enrichissement à 50 %) et que les densités en matière fissile des plaques avoisinaient 8 gU/cm3. 
 
Tableau 31. Récapitulation des principales caractéristiques des irradiations de combustibles U(Mo) particulaires 





















UMUS (2000) Al pur, poudre broyée 250 20 





IRIS 2 (2001) Al pur, poudre 
atomisée 240 40 







Al pur, poudre 
atomisée 340 33 Arrêté 
{A. Leenaers 
2004} 
IRIS 3 (2005) 




200 60 OK {M. Ripert 2006} 
IRIS 4 (2008) 





270 55 OK {M. Ripert 2009} 
IRIS-TUM 
(2008) 
Al + 2%m. Si 
(alliage Al-Si), 
poudre broyée 
260 88 OK {A. Leenaers 2011} 
E-FUTURE 
(2010) 
Al + 4 et 6%m. 
Si 
(mélange) 
470 71 OK 
{X. Iltis 2010 - 




Al + 7 %m. Si 
(alliage Al-Si) 
470 
30 Arrêté {F. Charollais 2011} 
Al + 12%m. Si 
(alliage Al-Si et 
mélange) 




A l’issue des résultats prometteurs obtenus au cours de l’irradiation IRIS 3 {M. Ripert 2006}, il a été 
déduit par calculs {Y.S. Kim 2007} que la teneur optimale de Si nécessaire pour réduire l’effet de 
gonflement des plaques devrait être de l’ordre de 4 à 6 %m, et ceci, même pour des flux surfaciques 
élevés, tel que 450 W/cm2 (valeur requise pour le RJH). Des plaques avec une teneur en Si de 6 %m. 
ont donc été fabriquées puis irradiées dans le cadre de l’expérience E-FUTURE. Cette expérience a 
présenté l’effet escompté jusqu’à un taux de combustion de 60 % puis un gonflement anormal est 
apparu à partir de 65 %. Néanmoins, des zones faiblement perturbées ont pu être remarquées et 
correspondaient à des zones plus enrichies en silicium {A. Leenaers1 2013}. A partir de ce constat, il a 
été décidé d’accroitre encore la teneur en Si au sein de la matrice dans le cadre d'une campagne 
d’irradiation complémentaire : E-FUTURE II. Les concentrations en Si dans la matrice choisies pour 
l’irradiation E-FUTURE II étaient de 7 et 12 %m. (point eutectique) et correspondent aux teneurs les 
plus élevées jamais testées dans le cadre du développement du combustible particulaire sous forme 
de plaque à l’échelle 1. Notons que la teneur de 12% a déjà été testée avec succès pour une 
géométrie de combustible sous forme d’« aiguilles » et a donné lieu à un comportement positif avec 
une forte diminution de l'épaisseur de la couche d’interaction {A.L. Izhutov 2009 - A.L. Izhutov 2010}. Il 
est important de noter que pour l’expérience E-FUTURE II, un alliage Al-Si à 12% de Si a été utilisé et 
comparé à un mélange de poudres Al+Si, une matrice "alliage" devant permettre a priori d'obtenir de 
meilleurs résultats sous irradiation, compte-tenu de la répartition plus homogène du Si {A. Leenaers2 
2013}. Cependant, la faisabilité de la fabrication de telles plaques à matrice à fortes teneurs en Si 
n’est pas encore démontrée à ce jour (taux de rebuts élevés), même si certains traitements 
thermiques ont été mis au point afin de limiter l’augmentation de la dureté de la matrice qui impacte 
les étapes de laminage des plaques {B. Stepnik1 2012 - B. Stepnik2 2012 - A. Leenaers2 2013}. 
L’irradiation E-FUTURE II a dû être arrêtée prématurément et pour des raisons inattendues : après un 
cycle d’irradiation, deux des quatre plaques irradiées ne pouvaient plus être retirées du panier leur 
servant de support. Après le second cycle, ce sont les 4 plaques qui étaient coincées. Les Examens 
Post Irradiation (EPI) n’ont pas encore été réalisés et les raisons exactes d’un tel comportement sont 
encore non déterminées, sachant que les plaques ont subi une forte déformation (flambage ?) plutôt 
qu’un gonflement tel qu’observé habituellement.  
 
En tout cas, la communauté internationale de l’U(Mo) s’accorde à dire que l’ajout de silicium au sein 
de la matrice d’aluminium représente une avancée significative pour lutter contre la croissance d’une 
couche d’interaction, à l’origine de l’effet « pillowing » des plaques, dans des conditions d’irradiation 
modérées (du type de celles des expériences IRIS). Par contre, en conditions plus sollicitantes 
(comme celles visées pour le RJH et testées dans les deux expériences E-FUTURE), ce 
développement pourrait s'avérer insuffisant, d'où la nécessité d'explorer une autre voie. Celle-ci 
consiste à déposer directement sur les particules une couche à effet barrière afin d’inhiber la 





5.2.  REVETEMENT DES PARTICULES U(MO) PAR UNE COUCHE A EFFET BARRIERE  
Dans le cas de ce type de solution aux interactions combustible/matrice, la poudre U(Mo) est 
directement revêtue d’un matériau destiné soit à servir de barrière de diffusion à l'aluminium, soit à 
permettre le développement d'une CI stable sous irradiation et ayant des propriétés de rétention des 
gaz de fission. Le dépôt constitue donc soit une barrière physique entre la particule d’U(Mo) et la 
matrice à base d’aluminium, destinée à empêcher la diffusion entre les deux matériaux et donc la 
formation de la couche d’interaction, soit un matériau "sacrificiel" qui pourra être consommé par 
réaction avec l'uranium pour donner lieu à la formation d'une CI stable sous irradiation (ce qui est 
typiquement le cas du silicium). Il existe aussi des solutions qui reposent non pas sur un dépôt, mais 
sur une réaction de surface contrôlée comme une oxydation ou une nitruration des particules U(Mo). 
Les principales campagnes de développement de systèmes à couches barrières (ce terme étant pris 
au sens large et incluant les couches de Si), déposés ou obtenus suite à une réaction de surface, et 
ayant à ce jour été testées sous irradiation sont récapitulées dans le Tableau 32 ci-après. 
 
 
Tableau 32. Principaux projets portant sur le développement de la solution «  barrière de diffusion » sur poudre 
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Ce tableau met en évidence le manque de maturité et de retour d’expérience de cette voie 
technologique qui est relativement récente et qui a donné lieu à des résultats assez divers (dont 
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certains très encourageants !) en termes d'effet barrière obtenu, ces résultats n'étant d'ailleurs pas 
toujours faciles à interpréter car ces solutions "couche barrière" ont souvent été testées en couplage 
avec l'ajout de Si dans la matrice Al.  
Les possibilités de développement y sont donc encore très vastes et à l’heure actuelle, un seul projet 
concerne des éléments combustibles de type plaque à l'échelle 1 (type RJH) : le projet SELENIUM. 
Ce dernier constituera donc notre référence.  
 
5.2.1. Le projet SELENIUM : Surface Engineering of Low ENriched Uranium-
Molybdenum 
Le projet SELENIUM {S. Van den Berghe 2010 - S. Van den Berghe 2011} intègre l'évaluation de 
l'efficacité barrière de deux types de dépôts : Si et ZrN. 
 
Le choix de réaliser des dépôts de Si découle, entre autres, des observations réalisées dans le cadre 
des EPI faisant suite au test d’irradiation IRIS 3 (cf. Tableau 31). Ces EPI ont montré que la couche 
d’interaction s’était développée de façon limitée, sous irradiation, lorsqu’une particule d’U(Mo) se 
trouvait en contact direct avec une particule de silicium {M. Ripert 2006}. Alors que le projet 
LEONIDAS, avec les expériences E-FUTURE et E-FUTURE II, s’est donné pour objectifs d’évaluer la 
quantité optimale de silicium à rajouter à la matrice d’aluminium et de définir un traitement thermique 
optimisé permettant de développer des couches riches en silicium par traitement thermique des 
plaques, le projet SELENIUM, quant à lui, s’est concentré sur l’élaboration d’une couche faite de 
silicium déposé directement autour des particules U(Mo). Ce projet participe donc également à la voie 
d’optimisation qui porte sur l'ajout de Si dans le système U(Mo). 
Le fait de placer directement le silicium à l’interface particule/matrice permet de s’affranchir de la 
problématique du transport du silicium qui se pose lorsqu'il est dispersé dans la matrice Al-Si, que ce 
transport se fasse de façon thermique pendant l’étape de fabrication ou en pile sous l’effet de 
l’irradiation.  
 
Dans le cadre du projet SELENIUM, une couche de silicium (~ 600 nm) a donc été déposée par PVD 
(Physical Vapor Deposition) avec des résultats prometteurs puisque {S. Van Den Berghe 2010 - R. 
Jungwirth  2013 - A. Leenaers3 2013} : 
- l’épaisseur de la couche est homogène (cf. Figure 110 ci-après), 
- la couche est relativement dense,  
- elle présente une bonne adhérence, même si de petites zones endommagées ont été 
constatées suite au laminage des plaques, 
- elle donne lieu au développement d'une CI riche en Si, de faible épaisseur, suite à des 





Figure 110. Exemple d’une couche de silicium déposée sur des particules U(Mo) atomisées {S. Van Den Berghe, 
2010}. 
 
Le deuxième type de dépôt testé dans SELENIUM est un dépôt de nitrure de zirconium (1 µm ZrN). 
Le choix de ce type de dépôt découle principalement des excellents résultats constatés par un 
laboratoire russe à l'issue d'irradiations réalisées sur des "mini-crayons" : aucune interaction 
combustible/matrice n'avait été constatée, sauf localement au niveau de zones où le dépôt était 
défectueux {A.L. Izhutov 2009}. Les caractérisations réalisées avant irradiation sur les dépôts de ZrN 
(~ 1 µm) réalisés par PVD pour l'irradiation SELENIUM {S. Van Den Berghe 2010 - R. Jungwirth 2013 
- A. Leenaers3 2013} ont montré que : 
- l’épaisseur de la couche est homogène (cf. Figure 111 ci-après), 
- la couche est relativement dense,  
- elle présente une bonne adhérence, mais de petites zones endommagées (fissurées) ont 
été constatées suite au laminage des plaques 
- elle ne donne lieu au développement d'une CI suite à des recuits ou des irradiations aux 




Figure 111. Micrographie électronique (MEB, électrons secondaires) d’une particule d’U(Mo) recouverte d’une 





Ces deux différentes couches (Si et ZrN), déposées par PVD sur des particules U(Mo) ont été testées 
sous irradiation dans le réacteur BR2, courant 2012, dans des conditions sollicitantes similaires à 
celles de l'essai E-FUTURE II (cf. Tableau 31). L’expérience d’irradiation SELENIUM a pu être 
conduite à son terme, avec trois cycles d’irradiation et un taux de combustion moyen final de 70 %235U 
sans signe de gonflement anormal. Les premiers résultats des examens non destructifs 
(métrologies…) montrent que, pour les deux types de dépôts, le gonflement des plaques est bien 
inférieur à celui observé au cours de l’expérience E-FUTURE au sein des zones ayant subi le flux 
surfacique le plus important {S. Van den Berghe 2013}. Les examens destructifs sont actuellement en 
cours. 
 
Suite aux expériences ayant précédé l'irradiation SELENIUM et dans le contexte du lancement par le 
SCKCEN de fabrications de particules revêtues associées à cette irradiation, nous avons fait le choix 
dans le cadre de la thèse, d'étudier la solution technologique de type « barrière de diffusion » en 
développant nos propres barrières, sur la base du retour d’expérience acquis au sein des deux unités 
impliquées dans cette étude (CEA/Cadarache et Université de Rennes 1) sur la mise en œuvre de 
dépôts sur U(Mo). Il s’agira dans un premier temps de sélectionner le matériau pouvant servir de 
barrière de diffusion, puis de définir le procédé de dépôt le plus approprié. 
5.3. HISTORIQUE DES ETUDES MENEES AU CEA/CADARACHE ET A L'UNIVERSITE DE RENNES 1 
SUR LES DEPOTS SUR U(MO) 
5.3.1. Choix du matériau à « effet barrière » 
Les études hors pile réalisées par {J. Allenou2 2011} sur différents matériaux ont conduit le CEA à 
identifier un candidat prometteur pour inhiber l’interaction combustible matrice : l’alumine. L’effet de 
l’ajout d’une couche d’alumine à l’interface entre le combustible U(Mo) et la matrice d’aluminium a en 
effet été testé en géométrie plane, sur des échantillons de type « couple de diffusion ». Les essais de 
croissance d’une couche d’interaction (activée par traitement thermique) ont été menés avec des 
épaisseurs de dépôt comprises entre 50 et 400 nm (dépôts réalisés par ablation laser sur des 
substrats plans γ-U(Mo)). Les échantillons d'U(Mo) revêtus ont ensuite été mis en contact avec des 
échantillons d'aluminium puis soumis à des recuits d'inter-diffusion selon le protocole décrit dans {J. 
Allenou 2010 - J. Allenou2 2011}. Les micrographies suivantes (cf. Figure 112) illustrent l’intérêt de ce 










Figure 112. Micrographies électroniques (MEB, électrons rétrodiffusés) réalisées sur des couples de diffusion 




On remarque que l’épaisseur de la couche d’interaction diminue fortement, jusqu'à devenir nulle, 
lorsque l’on augmente l’épaisseur du dépôt à la surface du couple de diffusion. Le lecteur pourra se 
reporter à la référence {J. Allenou2 2011} pour de plus amples caractérisations  de ce type 
d'échantillons (analyses de composition élémentaire, µ-DRX en réflexion et MET). 
 
L’alumine a donc été sélectionnée dans le cadre la thèse dans l’objectif d’atteindre l’effet 
barrière recherché. 
 
5.3.2. Choix de la technologie de dépôt 
Une collaboration a été mise en place en 2010 entre le CEA/Cadarache et le Laboratoire de Génie 
Chimique (LGC) de Toulouse dans le but de vérifier, dans un premier temps, la possibilité de réaliser 
un dépôt d'alumine par CVD sur de la poudre de haute densité simulant l’U(Mo) (poudre de tungstène : 
nous reviendrons sur ce choix dans la section suivante) {Ph. Rodriguez 2011 – Ph. Rodriguez 2012}.  
Pour la réalisation du dépôt, l’utilisation d’un réacteur en lit fluidisé a été préférée, suite à une étude 
bibliographique {Ph. Rodriguez 2010}, pour des raisons de transferts de matière et de chaleur plus 
favorables (comparativement au lit à jet, initialement implanté sur l’installation Gaïa utilisée au CEA 
Cadarache, cf. Figure 113) {B. Liu 2008} (cf. Annexe E). De plus, d’autres techniques ont été 
également évaluées (par exemple par action mécanique ou par PVD {Ph. Rodriguez 20112}) et la CVD 
est apparue en l’état actuel de connaissance, a priori la plus pertinente (vis-à-vis du critère 
d’homogénéisation du dépôt et du caractère industrialisable de la technique). Suite à une 
démonstration de faisabilité (de fluidisation et des conditions de dépôt) sur les équipements du LGC 
{Ph. Rodriguez 2011}, l’étape suivante a consisté à transposer ces travaux à une installation capable 
de  travailler à terme sur de la poudre d'U(Mo) : ceci a été réalisé en adaptant un four CVD nommé 
GAIA implanté au Laboratoire UO2, au CEA/Cadarache {Ph. Rodriguez3 2011}. Ce dispositif avait 
initialement été mis en œuvre dans le cadre du projet VHTR (Very High Temperature Reactor), en 
configuration « lit à jet ». Cette configuration a permis de réaliser des dépôts à l’échelle industrielle sur 
des noyaux d’UO2 de 500 µm de diamètre, c'est-à-dire sur des particules quasi-sphériques de densité 
proche de 11 {F. Charollais 2008}. 
Quatre modifications majeures ont été apportées afin de passer en configuration CVD en lit fluidisé 
(cf. annexe E): 
- l’utilisation d’un creuset cylindrique, équipé d’un distributeur en lieu et place de l’injecteur, 
- l’utilisation du chlorurateur préexistant en tant que sublimateur du précurseur solide (acétyl 
acétonate d'aluminium), 
- la simplification et l’adaptation du contrôle-commande géré par l’automate, 
- l’instrumentation de l’installation pour connaitre notamment la température du lit et sa perte 
de charge. 
L’ensemble de ces modifications ainsi que la pré-qualification du four dans sa nouvelle configuration 























Figure 113. Four CVD « Gaïa ».  
 
 
Le procédé de dépôt sélectionné dans le cadre de la thèse est donc le CVD en lit fluidisé. 
 
Au final, deux études préliminaires ont permis de définir : 
- un matériau à « effet barrière » potentiel : l'alumine, 
- un procédé de dépôt permettant sa réalisation sur poudres : la CVD en lit fluidisé. 
 
L’objet de la section suivante est de décrire les principales étapes de mise en œuvre du dépôt et de la 
technologie de revêtement qui ont été choisis, depuis les études préliminaires de fluidisation des 
particules jusqu’aux essais de diffusion par activation thermique afin d’évaluer l’effet barrière obtenu 











Boîte à gants  
(comprenant entre autres le 
chlorurateur et le creuset) 
Four amovible 
Plateforme supérieure (accès 
aux thermocouples du lit) 
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CHAPITRE 5B :  ETUDE EXPERIMENTALE  
5.4. DEFINITION D’UNE POUDRE SIMULANTE 
La poudre U(Mo) la seule disponible actuellement sur le marché en tant que produit industriel est la 
poudre atomisée (fabriquée par KAERI). C'est donc ce type de poudre qui a été choisi comme 
référence pour la mise en œuvre des dépôts sur particules U(Mo). Toutefois, pour des raisons de 
facilité de manipulation sur une installation en cours de mise au point (le four Gaïa), il a été décidé de 
passer par une étape de qualification sur une poudre simulante, non radioactive. 
 
Une des principales incertitudes concernant la faisabilité d’un dépôt sur la poudre de référence portait 
sur la capacité du procédé à fluidiser correctement la poudre d'U(Mo), compte-tenu de sa densité 
élevée (densité théorique de l'alliage U(Mo) à 8%m de Mo : environ 17,5) et de sa granulométrie 
(comprise entre 20 et 100 µm), la référence considérée dans la présente étude étant une poudre 
atomisée ayant servi à la fabrication de plaques de type IRIS. La granulométrie et la densité sont 
connues pour être les deux paramètres impactant au premier ordre l'aptitude à la fluidisation (cf. 
Diagramme de Geldart, Figure 114) {D. Geldart 1973 – K. Shakourzadeh 2002}, c'est pourquoi le 
choix du simulant s'est fait prioritairement sur la base de ces deux paramètres. De plus, en phase de 
mise au point, le fait d’utiliser une poudre simulante permet de : 
- favoriser l’accès aux différentes parties du four pour d’éventuelles modifications : la présence 
d’une boite à gants n’est dans ce cas plus requise, 
- limiter les coûts en lien avec des quantités élevées de poudre nécessaires pour chaque dépôt 
(de l’ordre du kilogramme). 
 
 
Figure 114. Diagramme de Geldart { K. Shakourzadeh 2002}, adapté de {D. Geldart 1973}. 
 
Nous avons choisi comme simulant une poudre de tungstène (W), de densité enveloppe par rapport à 
l’U(Mo) (densité théorique du tungstène : environ 19) et de granulométrie proche (cf. Figure 115 et 
Figure 116). Notons que la distribution granulométrique de la poudre de tungstène utilisée est un peu 




    
   (a)       (b) 
Figure 115. Distributions granulométriques de poudres (a) U(Mo) et (b) W (Cerac), déterminées par granulométrie 
laser. 
 
   
   (a)       (b) 
Figure 116. Micrographies électroniques (MEB, électrons secondaires) de poudres (a) U(Mo) atomisée  et (b) W 
(Cerac). 
 
Par rapport à celles de la poudre d'U(Mo), les particules de la poudre de tungstène présentent une 
morphologie plus irrégulière et plus facettée (cf. Figure 116). Cette légère différence de morphologie 
accentue le caractère enveloppe de la poudre de tungstène car la sphéricité des particules est réputée 
améliorer l'aptitude à la fluidisation {B. Liu 2008}. 
 
Compte tenu du caractère enveloppe de la poudre de tungstène, la faisabilité de la fluidisation et du 
dépôt sur poudre d'U(Mo) atomisée sera considérée comme acquise dès lors que ceux-ci auront pu 
être réalisés sur la poudre simulante de tungstène (à la réserve près que la réactivité de surface de 
l'U(Mo) et du W seront différentes). 
 
5.5. DEFINITION DES CONDITIONS DE DEPOT 
La définition des conditions de dépôt comprend le dimensionnement réacteur/charge, le réglage des 
débits de gaz pour que la fluidisation soit bonne et la définition des conditions de température. Ces 
choix se sont appuyés sur le retour d'expérience des études antérieures réalisées au LGC Toulouse 
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5.5.1. Dimensionnement réacteur/charge 
Nous avons fait le choix de ne pas dépasser une masse de charge d'environ 1,5 kg pour les essais sur 
poudre de tungstène, dans la perspective d'une transposition directe à l'U(Mo). Cette quantité de 
matière mise en jeu est classiquement exprimée en rapport hauteur/diamètre (H/D) du lit. 
 
Les études de gradients thermiques dans la charge, préalablement réalisées, ont montré que le 
rapport H/D doit être au moins égal à 1, qu'une valeur supérieure à 2 est recommandée et qu'une 
valeur supérieure à 3 ou 4 est a priori idéale pour obtenir une charge homogène en température {Ph. 
Rodriguez 2011}. Compte-tenu de la densité apparente de la poudre évaluée à environ 9,6 et de la 
masse maximale de la  charge qui a été définie, les deux configurations possibles en terme de 
diamètre de creuset aboutissent aux caractéristiques ci-après (cf. Tableau 33) : 
 
Tableau 33. Configurations et charges. 
creuset H/D masse de poudre (kg) 
diamètre 5,5 cm 1 1,25 
diamètre 4 cm 3 1,45 
 
 
La configuration en creuset φ 5,5 cm est plus proche de la configuration testée à Toulouse (φ 5 cm) 
mais aboutit à un H/D pénalisant du point de vue des transferts thermiques. La configuration φ 4 cm 
est a priori plus favorable pour les transferts thermiques mais pourrait induire des effets de bords non 
encore quantifiés (cf. thèse en cours de F. Vanni, collaboration CEA Cadarache / LGC}. 
 
5.5.2. Débits de gaz 
Le débit total d'argon doit être choisi de façon à garantir une bonne fluidisation du lit de particules, ce 
qui est obtenu classiquement avec un débit 3 ou 4 fois supérieur au débit minimal de fluidisation (débit 
minimal nécessaire pour observer le phénomène de fluidisation). 
Pour chacune des deux configurations de référence (φ 5,5 cm et H/D=1, φ 4 cm et H/D=3), nous avons 
mesuré à température ambiante les courbes de pertes de charge en fonction du débit (débit croissant 
et décroissant). Les pertes de charge sont adimensionnées (pour obtenir ∆P*) par la perte de charge 
au palier, correspondant au poids du lit de particules divisé par la section du creuset. Le débit 
minimum de fluidisation Qmf à température ambiante se trouve à l'intersection du palier ∆P*=1 et de 
la tangente à la partie linéaire initiale de la courbe en débit décroissant. Les résultats sont présentés 
sur la Figure 117 et la Figure 118. La vitesse minimale de fluidisation Umf est déduite du débit Qmf en 
le divisant par la section du creuset vide. 
En première approximation, cette vitesse minimale de fluidisation Umf est utilisée pour estimer Qmf en 
température (nous considérerons une température de dépôt de l'ordre de 500°C), en appliquant la loi 
des gaz parfaits. Du fait de la température imposée dans le four en conditions de dépôt, un débit TPN 





Figure 117. Pertes de charge en débit décroissant pour φ 5,5 cm et H/D=1. 
 
 
Figure 118. Pertes de charge en débit décroissant pour φ 4 cm et H/D=3. 
 
Notons que dans notre cas, la vitesse minimale de fluidisation mesurée est biaisée par le fait qu’une 
partie du flux gazeux mesuré ne traverse pas le lit de poudre. En effet, la conception initiale de 
l’installation (notamment les emboitements des pièces en graphite) ne lui permet pas d’être totalement 
étanche au gaz. La vitesse mesurée est donc plutôt une vitesse minimale de fluidisation apparente et 
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Les résultats obtenus sont synthétisés dans le Tableau 34 ci-après. 
 
Tableau 34. Débits minimaux de fluidisation. 
Creuset H/D Qmf mesuré à 
20°C 
(NL/min) 
Umf apparente  
(cm/s) 
Qmf vers 500°C 
(NL/min) 
diamètre 5,5 cm 1 5,0 ± 0,2 3,5 ± 0,2 1,9 ± 0,1 
diamètre 4 cm 3 5,8 ± 0,2 7,7 ± 0,3 2,2 ± 0,1 
 
 
Les vitesses minimales de fluidisation apparentes obtenues sont assez élevées comparativement aux 
résultats antérieurs (environ 2,7 ± 0,2 cm/s en argon pour φ = 5 cm et 1,3 kg de tungstène {Ph. 
Rodriguez 2011}). Par la suite, l’étanchéité du four a pu être améliorée et de nouvelles valeurs plus 
proches de l’attendu ont été obtenues. 
 
Compte-tenu de ce qui précède, un débit total d'argon compris entre 6 et 8 NL/min paraît adéquat pour 
garantir une bonne fluidisation en température. 
 
5.5.3. Conditions de température 
La plage de température visée pour les premiers dépôts correspond à celle qui avait été explorée par 
{Ph. Rodriguez 2011}, soit environ 400 à 600°C. 
 
La température du sublimateur a été fixée à 175°C, ce qui correspond à la borne haute des 
températures testées au LGC. Cette température est apparue adaptée pour la sublimation du 
précurseur utilisé (l'acétyl acétonate d'aluminium). 
 
5.6. REALISATION DE DEPOTS SUR PARTICULES DE W 
5.6.1. Conditions opératoires des dépôts 
Dans le cadre de la thèse, nous avons réalisé huit essais de dépôt. Seuls les cinq premiers seront 
présentés en raison de contraintes de temps pour l’interprétation des résultats. Les conditions 











Tableau 35. Conditions opératoires des essais de dépôt sur W. 











essai 1 φ 5,5 cm 1254 g 
H/D=1 
50 g 4,0 NL/min 4,0 NL/min 400°C 4 h 
essai 2 φ 5,5 cm 1254 g 
H/D=1 
50 g 4,0 NL/min 4,0 NL/min 465°C 4 h 
essai 3 φ 4 cm 1448 g 
H/D=3 
50 g 6,0 NL/min - 480°C 4 h 
essai 4 φ 4 cm 1448 g 
H/D=3 
50 g 6,0 NL/min - 580°C 3 h 
essai 5 φ 4 cm 1448 g 
H/D=3 
250 g 6,0 NL/min - 480°C 4 h 
* Pour les essais 3, 4 et 5, seule la ligne sublimateur a été utilisée. 
 
Chaque essai débute par une mise en température du four et du sublimateur (durant 2h à 2h30). Cette 
étape est réalisée avec un balayage d'argon "réacteur" uniquement. Le début du dépôt correspond à 
l'introduction dans le four de l'argon provenant du sublimateur. La mise en régime du point de vue de 
la gestion des flux de gaz a fait l'objet d'adaptations au cours des premiers essais, pour ne pas risquer 
un écroulement du lit de particules. La durée visée de dépôt était fixée à 4 heures. Dans le cas de 
l'essai 4, un colmatage progressif du fritté nous a conduits à nous limiter à 3 heures de dépôt. Dans 
tous les autres cas, des conditions stables ont pu être maintenues pendant la durée visée. Après la 
phase de dépôt, un flux d'argon réacteur est maintenu pendant le refroidissement du four. La charge 
est défournée le lendemain, après refroidissement complet. 
Les deux premiers essais ont été réalisés avec une dimension de creuset φ 5,5 cm et un H/D=1. Cette 
dimension de creuset était en effet proche de celle étudiée à Toulouse (φ 5 cm). Le premier essai n'a 
pas permis d'obtenir un dépôt avéré, probablement en raison d'une température de four un peu trop 
basse, conduisant à un rendement de dépôt faible. Pour le second essai, la température de four a été 
augmentée mais le refroidissement de la partie basse du four a été corrélativement accru pour 
maintenir le fritté à moins de 300°C. Cette dernièr e configuration a conduit à une condensation de la 
totalité du précurseur dans les zones froides en amont du fritté et aucun dépôt n'a été obtenu. Le 
pilotage délicat de la température des différents secteurs du four CVD dans la configuration φ 5,5 cm et 
H/D=1 nous a amenés à basculer sur la configuration φ 4 cm et H/D=3 pour les essais suivants. 
 
5.6.2. Caractérisation des dépôts 
5.6.2.1. Aspect visuel 
Les charges issues des essais 1 et 2 présentaient le même aspect gris métallique brillant que le 
tungstène de départ, indiquant l'absence d’un dépôt significatif. Par contre, à partir de l'essai 3, les 
charges après dépôt présentent des colorations très marquées : dorée pour l'essai 3, noire pour l'essai 






Figure 119.  Photographie de la poudre de référence et des trois premiers lots revêtus. 
 
5.6.2.2.  Examens par MEB 
Des observations par MEB ont été réalisées sur poudre brute et sur coupe polie : bien que la charge 
issue de l'essai 3 présente une coloration nette, le dépôt n'a pas pu être visualisé au MEB car il est 
vraisemblablement trop peu épais (au plus quelques dizaines de nanomètres). Seules les observations 
correspondant aux essais 4 et 5 sont donc présentées ci-dessous. Il n'a pas été possible de faire de 
réelles observations en coupe des particules du fait de la dureté trop importante du tungstène qui rend 
la préparation métallographique très difficile. On a pu par contre visualiser la couche déposée là où 
des arrachements ont été provoqués par la préparation métallographique. 
 
Les observations sur poudres brutes ne font pas apparaître d'hétérogénéité particulière de la surface 
des particules (cf. Figure 120 et Figure 122).  
Les préparations métallographiques ont été réalisées sur des compacts obtenus en mélangeant la 
poudre revêtue avec de la poudre d'Al et en pressant le tout à froid (cf. chapitre 4, paragraphe 2) car 
ce mode de préparation s'est avéré plus adapté à l'observation des dépôts qu'un enrobage dans une 
résine (différentes résines ayant été testées). Elles font apparaître un dépôt d'environ 150 à 250 nm 
pour l'essai 4 (cf. Figure 121) et 250 à 350 nm pour l'essai 5 (cf. Figure 123). La température de dépôt, 
d'une part, et la quantité de précurseur mis en œuvre dans le sublimateur, d'autre part, ont donc une 
influence significative sur la vitesse de dépôt. 
 
Des analyses qualitatives de composition réalisées sur les particules par EDS ont permis de mettre en 








Figure 120. Poudre brute issue de l'essai 4 (micrographie électronique, mode électrons rétrodiffusés). 
 
    
 









    
Figure 123. Examen du dépôt correspondant à l'essai 5 (micrographie électronique, mode électrons secondaires) 
 
 
        
 
Figure 124. Analyse élémentaire par EDS d'une particule de l'essai 5 après polissage (dépôt partiellement abrasé 
/ dépôt partiellement conservé) (a) image électronique (mode électrons rétrodiffusés), (b) cartographie X du W, 







5.6.2.3. Examens par MET 
Afin d’en savoir plus sur l’état cristallin du dépôt, et sur les différents éléments présents dans la 
couche, des caractérisations par microscopie électronique à transmission ont été réalisées. Pour cela, 
l'ensemble "dépôt + tungstène" a été broyé, puis mis en suspension dans de l’éthanol avant d'être 
déposé sur des grilles pour le MET (grilles avec une membrane en C amorphe). Les dépôts étudiés 
sont ceux des essais n°4 (épaisseur du dépôt : envi ron 200 nm) et 5 (épaisseur du dépôt : environ 
300 nm). 
 
- Etat général des échantillons : alors que les morceaux de dépôt présents sur les grilles 
apparaissent relativement minces dans le cas du dépôt n°4 (cf. Figure 125a), la différence 
d’épaisseur dans le cas du dépôt n°5 est notable en  transmission (différence de niveaux de 















Figure 125. Images MET (champ clair) de morceaux issus des dépôts a) n°4 et b) n°5. 
 
Des cristallites (zones encerclées sur la Figure 125) d'origine extérieure au dépôt contenant du Fe, 
Cr ou W (d’après des analyses par EDS) sont également observables : le fer et le chrome 
pourraient provenir des bols/billes de broyage, quant au W, il s'agit du substrat du dépôt.  
 
- Etat cristallin du dépôt : dans les deux cas, le dépôt apparait totalement amorphe, comme 






Figure 126. Exemple de cliché de diffraction électronique sur les fragments des dépôts 4 et 5. 
 
L’analyse EDS de différents fragments des dépôts amorphes a montré qu’ils ne contiennent que les 
éléments C, O et Al : cf. Tableau 36 ci-dessous. 
 
Tableau 36. Résultats des pointés EDS réalisés sur des fragments des dépôts (en pourcentage atomique). 
at% C at% O at% Al rapport O/C rapport O/Al 
Dépôt 4 Dépôt 5 Dépôt 4 Dépôt 5 Dépôt 4 Dépôt 5 Dépôt 4 Dépôt 5 Dépôt 4 Dépôt 5 
70,11 59,81 20 26,7 9,87 13,47 0,28 0,44 2,02 1,98 
73,51 63,15 18,76 25,17 7,72 11,67 0,25 0,39 2,43 2,15 
71,25 60,1 19,64 27,3 9,09 12,58 0,27 0,45 2,16 2,17 
72,77 54,27 18,63 31,51 8,58 14,2 0,25 0,58 2,17 2,21 
84,61 50,44 9,9 31,49 5,48 18,08 0,11 0,62 1,80 1,74 
79,91 59,4 13,39 28,08 6,69 12,51 0,16 0,47 2,00 2,24 
73,64 58,87 17,6 26,81 8,75 14,3 0,24 0,45 2,01 1,87 
72,49 60,22 19,08 26,61 8,42 13,15 0,26 0,44 2,26 2,02 
72,08 60,47 18,49 28,14 9,41 11,37 0,25 0,46 1,96 2,47 
82,75 59,37 10,48 28,87 6,75 11,74 0,12 0,48 1,55 2,45 
  MOY 0,22 0,48 2,03 2,13 
 
 
Les dépôts étant supportés par une membrane de carbone amorphe, l’analyse de cet élément n’est 
pas directement représentative de leur composition. Lorsque l'on exclut le carbone de l'analyse 
quantitative, on observe dans les deux cas, une proportion en oxygène variant de 64 à 70 % 
atomique, soit un rapport O/Al s'approchant de celui de l'Al2O3, avec un léger excès d'oxygène. 
Sachant que l'oxygène est un polluant toujours présent et détecté, cela pourrait expliquer au moins en 
partie l'excès d'oxygène mesuré par rapport au rapport stœchiométrique attendu pour l'alumine. En ce 
qui concerne le rapport O/C du dépôt n°5, ce dernie r est environ le double de celui du dépôt n°4, 
témoignant d'une baisse de la proportion en C en faveur de l’O et de l’Al. Ceci pourrait être lié à une 
contribution moindre de la membrane de carbone (le dépôt étant plus épais). Sachant néanmoins qu’il 
n’est pas possible de faire la part du carbone de la membrane supportant les fragments de dépôt, du 
carbone de contamination (toujours présent) et de celui qui serait présent intrinsèquement dans le 
 169 
 
dépôt (de par les produits de décomposition du précurseur). Pour améliorer ce type d’analyse, en 
particulier pour déterminer plus précisément la quantité de carbone présente dans les dépôts, il 
conviendrait de travailler avec les grilles dont le film support comporte des trous (grilles de type 
« lacey ») ou dont le film est métallique (grilles de type « substratek »). En tout cas, comme l’a discuté 
{Ph. Rodriguez 2012}, la quantité de carbone présente dans le dépôt pourrait être maitrisée par un 
choix de température de dépôt judicieux. Reste à évaluer l’efficacité du dépôt amorphe vis-à-vis de la 
croissance de la couche d’interaction. Ceci fait l’objet du paragraphe suivant. 
5.7. EVALUATION DE L’EFFET BARRIERE DES DEPOTS 
5.7.1. Matériaux et protocole expérimental 
5.7.1.1. Les poudres 
Nous disposons de l’ensemble des poudres de tungstène revêtues, présentées dans les sections 
précédentes ainsi que d’une référence, c’est-à-dire de la poudre de tungstène nue. De plus, 
comme cela a déjà été décrit, nous avons une idée précise de l’épaisseur du dépôt d’alumine dans 
deux cas (il s’agit des dépôts n° 4 et 5 où, respec tivement, une épaisseur d’alumine de 200 nm et 
300 nm a été mesurée). Les études suivantes, sur compacts, ont été réalisées sur ces deux 
produits en particulier. 
Une poudre d'aluminium de pureté 99 %, de granulométrie maximale 25 µm, fournie par 
Goodfellow a été employée pour la fabrication des compacts. 
 
5.7.1.2. Les compacts 
La méthodologie choisie dans cette étude pour tester la réactivité des particules revêtues avec 
l'aluminium est de faire des essais de croissance d’une couche d’interaction par activation 
thermique en effectuant des recuits sur des compacts formés de poudre de tungstène (avec ou 
sans dépôt) et de poudre d’aluminium.  
Grâce à la grande ductilité de l'aluminium, le compact dispose d'une cohésion suffisante pour 
optimiser le contact entre les deux métaux et permettre la réalisation d'essais d'interactions par 
recuit thermique ainsi qu'une préparation métallographique de bonne qualité du compact, avant ou 
après recuit. 
5.7.2. Conditions de recuit 
Les conditions de recuit ont été définies à partir de traitements thermiques réalisés sur des compacts 
W/Al à particules de tungstène non revêtues. En effet, il s'agissait dans un premier temps de vérifier 
qu’une certaine affinité chimique entre les deux métaux (Al et W) peut conduire à la croissance d’une 
couche d’interaction, comparable à celle observée dans le cadre des études sur l’U(Mo). Les temps et 
températures du recuit ont été sélectionnés à partir du diagramme de phase binaire W-Al (cf. Figure 
127) et du retour d’expériences sur les cinétiques de diffusion de l’aluminium à partir de couples de 
diffusion. Le diagramme W-Al montre l'existence de plusieurs phases intermétalliques dans ce 
système et en particulier des phases WAl12, WAl5 et WAl4 qui peuvent se former à des températures 





Figure 127. Diagramme binaire W-Al {T.B. Massalski 1990}. 
 
Suite à quelques essais prospectifs, nous avons retenu les conditions de recuit suivantes : 12h à 
550°C, dans la mesure où celles-ci permettent le dé veloppement d'une CI d’une à quelques dizaines 
de micromètres d'épaisseur entre le W et l'Al (cf. paragraphe suivant). 
 













Figure 128. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons rétrodiffusés) illustrant la croissance d’une 
couche d’interaction entre le W (non revêtu) et l’Al, suite à un recuit de 12h à 550°C. 
 
 
La Figure 128 regroupe deux images représentatives des particules de tungstène non revêtues, dans 
un compact, après recuit. En mode électrons rétrodiffusés (donc en contraste dit "de numéro 






CI se caractérisant par des niveaux de gris intermédiaires car elle contient à la fois du W et de l'Al. 
Deux niveaux de gris sont discernables au sein de la CI, ce qui tend à montrer que deux phases (ou 
mélanges de phases) de compositions différentes sont présentes. A partir de pointés réalisés par EDS 
(cf. Figure 129 + Tableau 37 ci-après), on peut conclure que l'on aurait affaire à deux types 
d'interactions de compositions moyennes respectivement proches de "WAl9" (pour la plus sombre) et 
de WAl3 (pour la plus claire). Ces compositions ne correspondent pas à celles attendues d'après le 
diagramme de phase : ceci pourrait être dû soit à des erreurs de correction d'absorption par le logiciel 
EDS (liées au fort écart de masse atomique entre le W et l'Al), soit au fait que l'on aurait en fait affaire 
à des mélanges de composés intermétalliques. L'analyse par EDS de composés binaires W-Al (pour 
vérifier les corrections d'absorption) et/ou des examens complémentaires seraient nécessaires pour 
statuer sur ce point. Compte-tenu de l'objectif de l'étude actuelle, à savoir l'analyse comparative 
d'épaisseurs d'interaction dans différents compacts à particules de W revêtues ou non, il n'a pas été 
jugé nécessaire de réaliser ces analyses et/ou examens. On retiendra que deux phases (ou mélanges 
de phases) d’interaction se sont formées, et que la croissance de la CI se fait perpendiculairement à 
la surface de la particule.  
L’information essentielle est qu’il est possible d’observer une couche d’interaction dans des conditions 
adaptées de recuit au sein d’objets de type compacts W/Al, ce qui va nous permettre d'évaluer 
l'efficacité de l'effet barrière des différentes couches d'alumine qui ont été déposées sur le tungstène. 
 
 
Figure 129. Analyses EDS ponctuelles réalisées dans différentes phases de l’échantillon. 
 
Tableau 37. Résultats des pointés EDS correspondant à la Figure 129. 
Élément Type de ligne Pointé 50 Pointé 51 Pointé 52 Pointé 53 % atomique % atomique % atomique % atomique 
O K series 1.98 2.70 0 2.16 
Al K series 89.50 75.35 0.12 97.78 
W Serie M 8.52 21.95 99.88 0.06 




5.7.2.2.  Résultats du recuit d'un compact W/Al, avec des particules de W présentant une couche de 
200 nm d’alumine (issues de l'essai de dépôt n°4) 
Dans le cas du recuit réalisé sur un compact contenant des particules revêtues issues de l'essai n°4, 
une première observation par MEB du compact, en mode électrons rétrodiffusés, permet de noter 




Figure 130. Micrographie électronique (MEB, mode électrons rétrodiffusés) de particules de W revêtues de 
200nm d’alumine
 
après traitement thermique d'un compact avec de l'Al. 
 
Un examen plus attentif montre que, sur certaines particules, il est possible d’observer la croissance 
d’une couche d’interaction sur une partie seulement de la surface. La morphologie des poudres 
présentant cet aspect est systématique, il s’agit de particules de petites tailles, de l’ordre de 20 µm (cf. 
Figure 131, zones entourées en vert).  
Deux hypothèses sont envisageables pour expliquer cette particularité : 
- soit les plus petites particules, sur lesquelles le dépôt serait moins adhérent (pour des raisons de 
rayon de courbure et d'état de contraintes associé), ont vu leur couche d’alumine arrachée sur 
quelques micromètres suite au pressage mis en œuvre pour la préparation des compacts,  
- soit la couche d’alumine n’a jamais été présente sur ces particules (ou du moins sur une partie de 
leur pourtour) du fait d'un dépôt non uniforme, voire absent sur les particules de petite taille. 
 
La première hypothèse est la plus probable, à notre avis, compte-tenu des caractérisations 
précédemment réalisées qui ont bien montré l’uniformité des dépôts, quelle que soit la taille des 
particules. 
 






















Figure 131. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons rétrodiffusés) de particules de W 
revêtues de 200 nm d’alumine
 
après traitement thermique d'un compact avec de l'Al : certaines d'entre 
elles, présentant une couche d’interaction, sont entourées en vert. 
 
Une étude statistique par analyse d'images a été réalisée afin de chercher à quantifier la proportion 
de couches d’interactions présente avec un dépôt de 200 nm d’alumine. Pour cela, les trois phases 
présentes dans l'échantillon (W, Al et W+Al) ont été discriminées en niveaux de gris de façon à les 
extraire par seuillage puis le rapport surfacique W+Al/W a été calculé, de façon à avoir un 
indicateur du taux d'interaction. Ce travail a été réalisé sur quelques clichés représentatifs de 







































Figure 132. Principe de la détermination par analyse d'image du rapport surfacique W+Al/W 
(a) image électronique de la zone étudiée, (b) image binaire des particules de W, (c) image binaire des 
zones d'interaction W+Al. 
 
Au final, il s’avère qu'en rapport surfacique quelques pourcents seulement sont attribuables à la 
couche d’interaction (environ 3%), alors que sur la référence ce même rapport atteint plusieurs 
dizaines de pourcents.  
Les résultats obtenus donnent de premières indications tout à fait encourageantes sur l’adhérence du 
dépôt et sur son efficacité en tant que barrière de diffusion. Afin d'évaluer l'impact d'une augmentation 
de l'épaisseur du dépôt sur ces deux propriétés, le dépôt de 300 nm d'alumine a également été testé 






5.7.2.3.  Résultats du recuit d'un compact W/Al, avec des particules de W présentant une couche de 
300 nm d’alumine (issues de l'essai de dépôt n°5) 
La Figure 133, ci-après, illustre l’effet barrière de diffusion de l’alumine obtenu avec les particules 
revêtues de 300 nm d'alumine (vue d'ensemble) : aucune couche d’interaction n’a été décelée sur 
l’ensemble des particules observées sur l’échantillon, même les plus petites. Les quelques parties de 
niveaux de gris plus sombres visibles sur le pourtour de certaines particules correspondent en fait à 












Figure 133. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons rétrodiffusés) de particules de W 
revêtues de 300 nm d’alumine
 
après traitement thermique d'un compact avec de l'Al. 
 
5.7.2.4. Conclusion relative à l’étude sur produit simulant 
A travers ces caractérisations sur compacts recuits, nous avons constaté qu’une couche de quelques 
centaines de nanomètres d'alumine déposée par CVD sur des particules de W permet d’inhiber très 
efficacement l’interaction W/Al. Afin de définir un effet de « seuil » c'est-à-dire l’épaisseur minimale à 
partir de laquelle une interaction peut se produire, il serait intéressant de réaliser différents dépôts 
allant d’une cinquantaine de nanomètres à plusieurs centaines de nanomètres et de quantifier leur 
efficacité à partir d'analyses d'images, pour évaluer la fraction de particules ayant donné lieu à de 
l'interaction. La tenue mécanique du dépôt lors du compactage serait aussi un facteur à évaluer 
sachant qu'idéalement c'est sa tenue aux opérations de laminage qu'il conviendrait de tester, puisque 
les combustibles U(Mo)/Al sont fabriqués par laminage. 
 
Compte-tenu des objectifs de l'étude qui sont dirigés vers le revêtement de particules U(Mo), il nous 
semble toutefois préférable d'envisager une telle approche systématique pour le système U(Mo)/Al 
plutôt que pour le système W/Al, dans la mesure où ils différent très vraisemblablement des points de 
vue physiques (propriétés mécaniques, dilatations thermiques différentielles…) et réactionnels 





5.8. RESULTATS SUR POUDRES U(MO) 
5.8.1. Dépôt d’alumine 
Il a été possible, en utilisant les mêmes conditions de températures que celles employées lors du test 
le plus réussi sur poudre de tungstène (i.e. test n°5), de fluidiser un lot de poudre d’U(Mo) : 
- dans des conditions de H/D =3 qui correspondent à une masse d’U(Mo) de 1583 g, 
-  à partir de la réalisation de courbes de pertes de charges destinées à déterminer à nouveau 
une vitesse minimale de fluidisation apparente : 4,0 NL/min. 
 
En effet, la morphologie sphérique des poudres U(Mo) atomisées permet d’atteindre un état de 
fluidisation plus facilement : le Tableau 38 donne les différentes caractéristiques du test réalisé. 
 
Tableau 38. Données expérimentales pour le dépôt d’alumine sur poudres d’U(Mo). 










du lit (°C) 
Durée du 
dépôt (h) 
4 1,583 250 4,0 480 4  
 
La Figure 134 montre un dépôt homogène autour des particules d’U(Mo) après CVD en lit fluidisé : 
  
Figure 134. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons rétrodiffusés) montrant le dépôt autour des 
particules d’U(Mo). 
 
La caractérisation du dépôt sur ces particules a également été réalisée après une étape préliminaire 
de broyage destinée à décoller localement la couche pour en mesurer l'épaisseur (cf. Figure 135) : 










Figure 135. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons secondaires) réalisées sur une particule d'U(Mo) 
broyée, montrant le dépôt (a, b, c puis d avec l'indication de son épaisseur locale). 
 
Afin de compléter ces informations et d’améliorer la statistique de mesure, des compacts de poudres 
revêtues ont été réalisés puis polis, afin de pouvoir observer le dépôt en coupe (cf. Figure 136). On a 
ainsi pu mettre en évidence un dépôt dont l’épaisseur varie de 130 à 200 nm, ce qui est légèrement 
en deçà de ce qui était attendu, considérant la fourchette de 250-350 nm obtenue sur les particules de 


















Figure 136. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons secondaires) réalisées sur un compact contenant 
des particules d'U(Mo) revêtues, avec l'indication de son épaisseur locale. 
 
Une étude complémentaire par diffraction des rayons-X a révélé une présence d’oxyde (UO2) dans la 
poudre (cf. Figure 137). Cette technique de caractérisation, relativement surfacique (puisqu'elle ne 
concerne que les premiers µm des particules), traduit la présence d’une couche d’UO2 à la surface 
des particules (l’alumine n'étant pas décelée aux rayons X, compte-tenu de sa faible épaisseur et de 
son caractère amorphe). On peut également noter qu'une faible quantité de phase α-U est également 
présente ce qui signifie qu’il y a eu une décomposition eutectoïde partielle de l’alliage γ-U(Mo) au 
cours du dépôt. Cette décomposition n'est pas surprenante, compte-tenu des conditions de dépôt (4h 
à 480°C), si l'on se réfère aux résultats des étude s par diffraction in-situ menées à 450°C sur la 















Figure 137. Diffractogramme de diffraction des rayons-X montrant la présence d’UO2, d’UC au niveau de 
la « peau » des particules d’ U(Mo) ainsi que celle d’U-α. 
 
Un examen plus attentif au MEB des particules revêtues, en coupe polie, a permis de confirmer la 
présence d'une couche d’oxyde d’environ 500 nm d'épaisseur, située à la périphérie des particules 
juste en-dessous du dépôt d'alumine (cf. Figure 138). Notons que les réglages de contraste et 
brillance nécessaires à la visualisation de cette couche ne permettent pas d'observer, en même 
temps, le dépôt. 
 
 
   

















































5.8.2. Tests de diffusion des particules d’U(Mo) avec dépôt d’alumine 
Comme dans le cas des poudres simulantes, des compacts de particules U(Mo) (dans une matrice 
d’aluminium, avec ou sans dépôt), ont été préparés pour la réalisation de tests d’activation thermique. 
Cependant, les conditions d'interaction dans les systèmes U(Mo)/Al et W/Al sont différentes 
(thermodynamiquement et cinétiquement). Ces dernières ont donc dû être adaptées afin de générer 
une couche d’interaction à l’interface U(Mo)/Al qui soit à nouveau de quelques dizaines de µm, sur le 
compact de référence (réalisé avec les particules U(Mo) non revêtues).  
Pour cela, un traitement thermique de 4 h à 550 °C a été choisie {A. Leenaers 2011}. Le résultat 




Figure 139. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons rétrodiffusés) de particules d’U(Mo) non revêtues, 
ayant subi un recuit d'interdiffusion de 4h à 550°C , dans un compact avec de l'Al. 
Enfin, la Figure 140, ci-dessous, montre que sous la même sollicitation thermique, le combustible 
U(Mo), revêtu d’une couche d’alumine, ne présente aucune couche d’interaction.   
 
  
Figure 140. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons rétrodiffusés) de particules U(Mo) revêtues, ayant 





Afin de s’assurer que l’effet “barrière de diffusion” ne soit pas une conséquence de la présence d’une 
couche d’oxyde autour des particules d’U(Mo), issues d’un lot de poudre IRIS 4, oxydées (épaisseur 
d’oxyde ~ 1,5 µm) selon le procédé décrit par {F. Charollais 2009} ont été compactées dans une 
matrice d’aluminium selon le protocole habituel puis recuites dans les mêmes conditions que les 
compacts précédents : la présence d’une couche d’interaction d'environ 4 µm d'épaisseur a été 
constatée autour de pratiquement toutes les particules (cf. Figure 141). Il est donc possible de 
conclure que l’effet de la couche d’alumine sur la croissance de la couche d’interaction est effectif. 
 
  
Figure 141. Micrographies électroniques (MEB, mode électrons rétrodiffusés) de particules U(Mo) pré-oxydées 
(type IRIS 4), ayant subi un recuit d'interdiffusion de 4h à 550°C, dans un compact avec de l'Al. 
5.9. CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
Au cours de ce chapitre, deux objectifs ont été atteints : 
- Des conditions de dépôt par CVD en configuration lit fluidisé ont été définies, en utilisant dans 
un premier temps une poudre de W puis une poudre atomisée de combustible U(Mo), afin 
d’obtenir un dépôt homogène d’alumine, 
- La capacité qu’a l’alumine d’agir en tant que barrière de diffusion afin d’inhiber la formation 
d’une couche d’interaction dans les deux systèmes étudiés (W/Al puis U(Mo)/Al) a été 
démontrée. 
Dans le cas du dépôt sur poudre U(Mo), une légère couche d’oxydation a été observée en périphérie 
des particules, sous le dépôt. Cette dernière, non présente sur les poudres non revêtues (comme cela 
a été vérifié par DRX et par examen au MEB), a probablement été formée au cours du cycle de dépôt, 
soit lors de la rampe de montée en température, soit au cours de la phase de dépôt proprement dite, 
voire les deux. 
 
Lors des essais de dépôt et caractérisations à venir, il s’agira : 
- de continuer à travailler sur les conditions de dépôt : par exemple, il serait intéressant de 
définir une limite d’épaisseur du dépôt, à partir de laquelle la couche d’interaction 
combustible/matrice n’apparait pas (tout au moins par activation thermique), afin d’optimiser la 
quantité de précurseur nécessaire pour recouvrir les particules et/ou la durée de dépôt et par 
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conséquent, réduire au maximum le risque d’oxydation de l'U(Mo) et de décomposition de la 
phase γ. 
- d’évaluer l’effet de la formation d’une couche d’oxyde à la surface des particules d’U(Mo) sur 
l’adhérence du dépôt, vis-à-vis de la fabrication par laminage de plaques à particules 
revêtues. Une étude de tenue mécanique pourrait ainsi être nécessaire afin de tester la 
résistance du dépôt au cours de l’étape de fabrication des plaques. Pour cela, des essais de 







































6. CONCLUSION GENERALE  
Ces travaux de thèse ont été conduits dans l’objectif d’optimiser un combustible pour 
réacteurs expérimentaux, à enrichissement limité en 235U, conformément au traité de non-
prolifération nucléaire. 
 
Ce travail de thèse a été réalisé en vue de l’optimisation de la forme particulaire de l’alliage U(Mo), qui 
est envisagé comme combustible du Réacteur Jules Horowitz (RJH), en construction sur le site de 
Cadarache et qui sera exploité par le CEA. Pour ce type de réacteur, l’âme fissile est dispersée dans 
une matrice d’aluminium, le compact est ensuite gainé dans une enveloppe d’aluminium par laminage 
à chaud, pour former une plaque combustible. Cette étude s’inscrit dans un contexte international où 
trois voies principales d’investigation de ce type de combustible sont en cours. Elles concernent (i) 
l’amélioration des propriétés microstructurales intrinsèques de l’alliage U(Mo), (ii) la modification de 
l’interface âme combustible / matrice, par le dépôt de couches à effet barrière et (iii) l'ajout d'éléments 
dans la matrice aluminium (silicium, en particulier). En effet, ces trois voies constituent l’ensemble des 
possibilités explorées pour limiter voire inhiber la croissance de la couche d’interaction et améliorer la 
rétention des bulles de gaz de fission, ces phénomènes étant tous deux associés au gonflement du 
combustible sous irradiation lorsque ce dernier est soumis à de fortes sollicitations. Le cadre 
expérimental du travail de thèse a exclusivement porté sur les deux premiers axes de recherche cités 
ci-dessus et les résultats récents d’une irradiation obtenus sur la voie « ajout de Si dans la matrice », 
plutôt décevants, ont confirmé cette orientation. 
 
La première partie du travail a été consacrée à l'étude expérimentale de l’état macro/microstructural 
de différentes poudres d’alliages métalliques U(Mo) : l’objectif principal était de développer de 
nouveaux produits, par l’intermédiaire de procédés de fabrication innovants. Néanmoins, dans un but 
comparatif, une étape initiale a consisté à mettre en place une démarche de caractérisation multi-
échelles des poudres dites de référence, à savoir :  
- la poudre atomisée : où la mise en évidence de nano-retassures de solidification a 
été constatées pour la première fois par EBSD et par MET, ainsi que la 
confirmation de la présence de porosités et d’une hétérogénéité de répartition du 
molybdène. 
- la poudre broyée : où une densité de défauts élevée a également été observée 
pour la première fois par EBSD et par MET.  
 
Sur la base de ces résultats, complétés des observations des examens post-irradiations (EPI) 
disponibles dans la littérature sur les combustibles U(Mo) dispersés, il a été possible d’établir un 
cahier des charges comprenant les principales caractéristiques macro/microstructurales que devraient 
posséder une poudre uranifère pour voir son comportement sous irradiation optimisé. Une fois ce 
cahier des charges établi, deux procédés de fabrication innovants, dont les produits ont été soumis à 
la même démarche de caractérisation, ont été choisis et mis en œuvre à partir des constats suivants, 
faits sur les poudres issues des deux procédés de référence : 
- le procédé d’atomisation : où la présence d’une hétérogénéité du Mo (associée à la présence 
d’une zone interdendritique) ainsi que la faible proportion de porosité fermée étaient 
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respectivement préjudiciable vis-à-vis de la croissance de la couche d’interaction et de la 
rétention des bulles de gaz de fission  Le procédé de magnésiothermie, apportant des 
améliorations sur ces deux points, a été développé. 
- le procédé de broyage : où la présence de défauts constituait un atout majeur dans la 
rétention des bulles de gaz de fission   Le procédé d’atomisation-broyage a été développé 
en ce sens, afin de conserver l’atout « pratique » de l’atomisation, qui est aujourd’hui, au vu 
des éléments disponibles, le seul procédé industrialisable. 
 
Les premières caractéristiques macro/microstructurales des deux poudres innovantes ont été 
déterminées  au cours de la thèse : 
- sur la poudre atomisée-broyée : la granulométrie, la morphologie de la poudre, la taille de 
grains et la présence recherchée de défauts ont été observées, 
- sur la poudre obtenue par magnésiothermie : la granulométrie, la morphologie de la poudre, la 
taille de grains ont également été relevées en plus de l’homogénéité de répartition du 
molybdène recherchée.  
 
Une étude comparative par diffraction in-situ en température a permis pour la première fois de 
quantifier la stabilité de la phase γ-U(Mo), dans les différents produits étudiés (à savoir : les deux 
poudres de référence et les deux poudres innovantes). Pour cela, différentes expériences ont été 
mises en place (à l’ILL à Grenoble, au LLB au CEA Saclay et au LEFCA au CEA Cadarache) avec 
une méthodologie d’acquisition et d’exploitation des données qui a permis d’avoir un regard critique 
sur les mécanismes et les cinétiques de décomposition de cette phase, en relation avec les 
caractéristiques microstructurales : 
 
- Sur la poudre broyée : la présence de défauts ainsi que la présence de grains de plusieurs 
microns modifient la cinétique de la transformation eutectoïde en conférant à la poudre une 
stabilité accrue de la phase γ-U(Mo), 
- Sur la poudre atomisée : la déplétion du molybdène entraine un mécanisme de la 
déstabilisation de la phase γ-U(Mo) en deux étapes, avec l’apparition de la phase 
intermédiaire α’-U,   
- Sur la poudre obtenue par magnésiothermie : la déstabilisation de la phase γ-U(Mo) se 
produit de manière continue, vraisemblablement, due à l’homogénéité de répartition du 
molybdène au sein des grains.  
- Sur la poudre atomisée-broyée : la faible taille de grains, couplée à la présence d’une 
hétérogénéité de répartition du molybdène, va entrainer une déstabilisation accrue de la 
phase γ-U(Mo), et ce malgré la présence de défauts structuraux (dislocations). 
 
Les deux poudres innovantes développées au cours de la première partie de la thèse, répondent à 
des critères jugés comme essentiel au sein du cahier des charges pour l’optimisation du 
comportement du combustible sous irradiation, plus particulièrement vis-à-vis de la rétention des 




Le deuxième axe d’étude s’est appuyé sur le génie des procédés  et a consisté à déposer par CVD en 
lit fluidisé une couche barrière sur les particules U(Mo), visant à limiter l'interdiffusion Al/U(Mo) et/ou à 
optimiser la rétention des gaz de fission au sein du combustible. Une étude de faisabilité a, dans un 
premier temps, été menée sur un matériau simulant (poudre de W), avant de passer à la 
nucléarisation du dispositif de dépôt et de réaliser les premières expériences sur poudre d’U(Mo). Les 
résultats ont permis de conclure sur le caractère opérant et industrialisable de cette technologie pour 
réaliser des dépôts maitrisés sur des poudres aussi denses que celle d’U(Mo). Par ailleurs, le dépôt 
d’une couche de type alumine (d’épaisseur comprise entre 100 et 200 nm) a permis d’inhiber la 
croissance du produit d’interaction, thermiquement activé, entre les particules revêtues et une matrice 
d’aluminium. Les perspectives d’amélioration de cet axe de recherche concernent principalement 
l’optimisation des conditions de dépôt, permettant de limiter au maximum l’oxydation de l’U(Mo) au 
cours du dépôt, qui pourrait s’avérer néfaste lors des étapes de fabrication de la plaque combustible 
(en particulier au cours du laminage).  
 
Au final, d’après le cahier des charges défini sur la base de la littérature et des caractérisations 
réalisées sur les deux poudres de référence (atomisée et broyée) et d’après les caractéristiques de 
chacune des deux poudres innovantes développées et étudiées dans cette thèse ainsi que de la 
poudre revêtue (un récapitulatif des communications et des publications est proposé dans l’annexe F), 
il semblerait que celles-ci pourraient répondre à l’une ou l’autre des deux problématiques majeures 
associées au comportement sous-irradiation de l’U(Mo) : 
- Pour la croissance de la couche d’interaction : la poudre d’U(Mo) revêtue, semble la plus 
appropriée. En effet, les premiers tests de diffusion par sollicitation thermique ne montrent 
aucun signe de croissance d’une couche d’interaction. 
- Pour la rétention des bulles de gaz de fission : la poudre atomisée-broyée ainsi que la poudre 
obtenue par magnésiothermie pourraient répondre à ce besoin. En ce qui concerne la poudre 
atomisée-broyée, l’incorporation de défauts servant de sites de nucléation et d’ancrage pour 
les bulles de gaz de fission, permettant ainsi de limiter la quantité de gaz incorporée tout 
d’abord au sein de la couche d’interaction puis transportée vers la matrice. Nous avons 
cependant constaté que la nature des défauts obtenus est différente de celle d’une poudre 
broyée : dans ce dernier cas, les défauts sont intrinsèques à la poudre (nous avons observé 
un réseau instable de sous-grains dans la poudre broyée), tandis que dans l’autre, il s’agit 
d’un apport à la poudre de départ (une microstructure plus « propre » a été observée, avec la 
seule présence de dislocations). Cette particularité pourrait également jouer un rôle dans les 
différences constatées sur la cinétique et les mécanismes de décomposition de la phase γ-
U(Mo). Pour la poudre obtenue par magnésiothermie, ce procédé confère à la poudre une 
répartition homogène du molybdène au sein de sa microstructure et une présence de 
porosité, ce qui pourrait aider à la rétention des bulles de gaz de fission. Ce procédé offre 
également  la possibilité de piloter, via de nombreux paramètres, la taille de grains, paramètre 
qui s’est avéré primordial dans le processus de déstabilisation de la phase γ-U(Mo). Pour 
l’obtention de grains de plus grande taille, et donc a priori un chemin de parcours des bulles 
de gaz de fission plus long, le couple température/temps de recuit a peu d’influence, et les 
perspectives de pilotage de la taille de grain résideraient dans l’optimisation des rampes de 




Une autre possibilité pourrait consister à coupler les deux axes de recherche de cette thèse, pour 
obtenir une amélioration plus conséquente du comportement sous irradiation de l’U(Mo). En effet, on 
pourrait imaginer utiliser une des poudres dont la microstructure a été optimisée, en y adjoignant une 
couche barrière.  
 
Dans tous les cas, ces produits novateurs et prometteurs, devraient  être soumis à un test d’irradiation 
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1. ANNEXE A :  COMPLEMENTS BIBLIOGRAPHIQUES AU CHAPITRE 2 
1.1. ANNEXE A1 : DONNEES GENERALES SUR L’URANIUM ET LES ALLIAGES U(MO)  
1.1.1. L’uranium et ses formes cristallographiques 
L’uranium se présente sous trois formes allotropiques {A.C. Lawson 1988 – W.T. Eeles 1963}: 
- Jusqu’à 668°C, l’uranium est stable sous sa forme orthorhombique α (groupe d’espace : 
Cmcm, n°63), 
- de 668°C à 776°C, c’est la forme β, de structure cristalline quadratique (P4/mmm, n°136), qui 
est stable, 
- enfin, de 776°C à 1135°C (température de fusion), c’est la forme allotropique γ de structure 
cristalline cubique centrée (Im-3m, n°229), qui est stable. 
 







Figure 1. Formes allotropiques de l’uranium. 
Sous irradiation, la forme γ, cubique, se comporte de façon plus satisfaisante que les autres formes 
allotropiques, en raison notamment de ses propriétés isotropes qui permettent de maintenir un 
gonflement « contrôlé » du combustible {D.A. Lopes 2013}. Pour obtenir un meilleur comportement 
sous irradiation de l'uranium métallique, on va donc chercher à : 
- étendre au maximum le domaine de stabilité de la phase gamma,  
- maintenir la forme allotropique γ à température ambiante, à l'état métastable, par 
l’intermédiaire de « trempes » : on parlera alors de « phase γ métastable ».  
Différents éléments « gammagènes » (favorisant la stabilisation de la phase gamma de l’uranium) 
dont le molybdène, le niobium, le titane et le zirconium ont été testés {G. Cabane 1959} : le 
molybdène s'est avéré le plus efficace. Ceci a été un argument de poids pour le développement du 
combustible U(Mo) pour les réacteurs expérimentaux.  
 
1.1.2. Les alliages U(Mo), diagramme de phase et courbes TTT 
La stabilité de la phase γ augmente avec la quantité de molybdène présente en solution solide. Il 
s’agit en fait de trouver le bon compromis entre une quantité de Mo suffisante pour stabiliser la phase 
γ de l’uranium tout en gardant une « charge en U » permettant d’atteindre des puissances 
neutroniques élevées.   
γ β α 
a = b = c et α = β = γ = 90° a = b ≠ c et α = β = γ = 90° 
 
a ≠ b ≠ c et α = β = γ = 90° 
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L’objectif est donc de maintenir le combustible U(Mo) sous sa forme γ métastable tout au long de ses 
différentes étapes de fabrication (depuis la fabrication de la poudre jusqu'à la mise en forme de la 
plaque combustible). Cet exercice n’est pas évident, car comme le montre le diagramme de phase 
binaire présenté sur la Figure 2, en conditions d'équilibre thermodynamique, la phase γ se décompose 
à 565°C, qui correspond à la température de la transformation eutectoïde γ → α + U2Mo (parfois noté 
γ’). La communauté internationale s’accorde à dire qu’un bon compromis se situerait entre 7 et 12 
%m. en molybdène (soit entre 17 et 25 %at.), gamme pour laquelle on peut maintenir la phase  





















Figure 2. Diagramme binaire U(Mo) a) vue globale et b) zone d’intérêt i.e. entre 17 et 25 % at. de molybdène 
{T.B. Massalski 1990}. 
 
Un exemple de courbe TTT (Temps-Transformation-Température) est montré sur la Figure 3, pour un 
alliage U(8Mo) (c'est-à-dire contenant 8%m. de Mo) massif. On remarque que la décomposition de la 
phase γ peut démarrer en moins d’une heure seulement, pour des températures proches du nez de la 







































Figure 3. Courbe TTT de l’alliage U(8Mo) {D. Blake 1974}. 
 
1.1.3. Particularités des phases α' et  α’’ 
Pour des concentrations en Mo comprises entre 1 et 16 %m., cet élément peut se trouver en solution 
solide dans la phase γ-U (selon la température ou la vitesse de trempe). Dans ce cas, le paramètre de 
maille de la phase γ-U(Mo) est directement lié à la concentration de molybdène dans cette dernière 
{E. Austin 1960 – A.E. Dwight 1960}. La solubilité du molybdène dans la phase α-U est aussi à 
prendre en compte, même si cette solubilité est beaucoup plus faible que dans la phase γ-U(Mo) et 
est ainsi souvent négligée. 
A notre connaissance, une seule étude porte sur la limite de solubilité du Mo dans la phase α-U {K. 
Tangri 1961} : cette dernière est supposée être très faible (moins d’1 %at.). La phase alpha, 
lorsqu'elle est hors d'équilibre et est sursaturée en molybdène, peut montrer des distorsions : 
- une distorsion orthorhombique appelé α’ {R.F. Hills 1963} : la morphologie de cette phase est 
souvent aciculaire et cette phase a été défini par comme une contraction relative du 
paramètre b. D’autres études ont ensuite complété ces observations en montrant que des 
changements significatifs des paramètres a et c de la phase d’origine α sont également 
possibles, 
- une distorsion monoclinique (où a ≠ b ≠ c et α = β =90° et  γ = 92°) {H. Palancher 2011}. Cette 
phase est notée α’’U dans la littérature mais son groupe d’espace ainsi que sa structure 







1.2. ANNEXE A2 : METHODE DE CALCUL DES INDICES D’ELONGATION SUR POUDRE 
L’indice d’élongation (IE) est défini par le rapport du diamètre de Féret maximum sur le diamètre de 
Féret minimum (cf. Figure 4). L’indice d’élongation des différentes poudres étudiées au cours de la 
thèse est calculé suivant la méthodologie définie par {C. Souchier 1998}, à partir d’images obtenues 
par MEB ou par microscopie optique. Cette méthodologie décrit les diamètres de Féret (DF) 
représentant une taille dans une direction α donnée. On peut ainsi définir : 
 
DF(α) = plus grande distance des points de l’objet à T, avec : 
α : direction de mesure du diamètre de Féret 
T : tangente à l’objet, perpendiculaire à α 
 
 
           
















1.3. ANNEXE A3 : AUTRES PROCEDES DE FABRICATION DE POUDRES U(MO) OU D'AUTRES 
POUDRES 
1.3.1. Fabrication de poudres U(Mo) 
1.3.1.1. Autres procédés d’atomisation 
Comme il a été spécifié dans le manuscrit principal, il existe des variantes du procédé d’atomisation 
par disque rotatif développé par le centre de recherche coréen (KAERI). 
On peut citer, entre autres, le procédé d’atomisation par électrode rotative (rotating electrode 
process) qui a été développé conjointement par l’INL (Idaho National Laboratory) et l’ANL (Argonne 







Figure 5. Principe de fonctionnement de l’atomisation par électrode rotative {C.R. Clark 2007}. 
Dans ce cas, la poudre est obtenue par fusion à l’arc, grâce à une électrode en tungstène, d’un 
barreau d’U(Mo) en rotation. La morphologie de la poudre (cf. Figure 6) dépend directement des 
caractéristiques du matériau (barreau) et des paramètres du procédé de fabrication (température, 
nature de la trempe, taille de la goutte et diamètre de la chambre d’atomisation). De façon générale, 
les poudres adoptent une forme sphérique mais moins parfaite que lors de l’atomisation par disque 
centrifuge. En ce qui concerne la microstructure, contrairement à la poudre « KAERI », celle-ci ne 
présente aucun grain colonnaire, vraisemblablement en raison du fait que l’alliage U(Mo) est chauffé à 
des températures seulement légèrement supérieures à sa température de fusion (faible 
"superheating") alors que dans le procédé « KAERI », la température de l’alliage peut dépasser de 








Figure 6. Exemple de poudres obtenues par un procédé d’atomisation par électrode rotative {C.R. Clark 1998}. 
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Un deuxième procédé alternatif, nommé atomisation centrifuge par déposition rotative, a été 
développé par l’Institut russe Bochvar (VNIINM). Les poudres obtenues ont été soumises à quelques 
irradiations dans le programme russe de développement d’un combustible faiblement enrichie {A. 
Vatulin 2003}. Peu d’informations sont disponibles quant à la morphologie et la microstructure de ces 
poudres. Néanmoins, des études sont accessibles dans la littérature pour d’autres types de matériaux 
(intermétalliques) {V.A. Glebov 2004}. Cette technique consiste à produire de la poudre à partir d’une 
goutte de métal fondue qui se détache d’un creuset en rotation et qui va être éjectée sur un écran 
rotatif de cristallisation. Le choc crée des particules en forme de flocons. La valeur de 
« superheating » ainsi que le parcours de la goutte de métal fondue sont similaires à ceux que l’on 
peut trouver lors d’une atomisation par électrode rotative.  
Enfin, un procédé d’atomisation centrifuge par voie liquide (fluid atomisation) a été breveté par le 
CEA en 2000 : il s’agit d’un procédé d’atomisation à l’eau {S. Revol 2000}. Ce procédé est une 
variante de procédés d’atomisation à l’eau existants sauf que ce dernier est appliqué au domaine du 
nucléaire et répond aux exigences de sûreté, notamment vis-à-vis des contraintes de criticité et de 
gestion des effluents. D’autres modifications ont également été apportées dans l’optique de réduire le 
taux de pollution de la poudre lors de la fabrication et de permettre la production d’une granulométrie 
de poudre plus adaptée à la problématique de l’U(Mo).  
Néanmoins le principe de base reste le même, il s’agit de : 
- procéder à la fusion de l’alliage U(Mo), 
- porter ce fluide sous la forme d’un jet par un procédé d’éjection à travers une buse : le 
diamètre du jet est d’environ 100 μm,  
- mettre en contact le jet d’alliage U(Mo) avec un jet d’eau (ou d’argon liquide) préalablement 
mis en rotation centrifuge (la vitesse linéaire de ce dernier est comprise entre 10 et 60 m/s).  
Ces étapes se font toujours sous une atmosphère de gaz inerte (azote, argon, ou hélium) et les 
particules se solidifient lors de leur passage dans ce milieu (la répartition granulométrique obtenue se 
situe entre 10 et 120 μm, pour des particules dont la  taille moyenne est de 60 μm). Le principe de 
















Figure 7. Vue en coupe du dispositif d’atomisation à l’eau {S. Revol 2000}. 
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Il convient de noter que ce procédé n’est actuellement pas industrialisé dans le cadre d’une 
production de particules uranifères en raison du fait que ce dernier nécessite l’utilisation d’eau et de 
carbone en grande quantité (modérateurs de neutrons, ce qui induit un risque accru de criticité) et en 
raison du risque d’explosion de vapeur et/ou de résistance à la pression du creuset. 
 
1.3.1.2. Autre type de broyage 
Un autre type de broyage (en plus de ceux développés par AREVA-CERCA et par l’AECL - Atomic 
Energy of Canada Limited), a été développé par un laboratoire américain, l’ANL (Argonne National 
Laboratory) : il s’agit d’un broyage effectué par une lame rotative en carbure de tungstène (WC). Ce 
procédé nécessite un passage de l’alliage en milieu cryogénique afin de le rendre fragile pour ensuite 
être broyé par l’action de la lame rotative. Dans ce cas, une contamination par les outils de broyage a 
été observée mais relativement peu d’oxydation (contrairement au cas du broyage « AECL »). La 
poudre U(Mo) fabriquée présente une morphologie lamellaire (cf. Figure 8 ci-dessous) {M.K. Meyer 










Figure 8. Section polie de particules d'une poudre U(10Mo) obtenue par lame rotative, dispersées dans une 
matrice d’aluminium et observées par MEB {M.K. Meyer 2002}. 
 
1.3.1.3. Spark erosion ou EDM (Electric Discharge Machining) : électroérosion  
Dans ce procédé, les poudres sont obtenues par l’effet très localisé d’une source électrique sur une 
électrode en alliage U(Mo) {E.D. Cabanillas 2004}. La densité de l’énergie de surface augmente, ce 
qui mène rapidement à la fusion, puis à l’ébullition de l’alliage : il y a formation de bulles à la surface 
des électrodes. Dans un deuxième temps, l’explosion des bulles mène à la formation de fines gouttes 
qui sont éjectées et dispersées dans une solution liquide (eau déminéralisée). Le diélectrique refroidit 
alors les particules éjectées (trempe) pour donner des particules de poudre U(Mo) quasi-sphériques 

















Figure 9. Morphologie de poudres U(Mo) obtenues par électroérosion {E.D. Cabanillas 2004}. 
La microstructure de ces poudres présente deux caractéristiques particulières : 
- un fort taux de ségrégation du molybdène, 
- une présence importante d’oxyde d’uranium (UO2), très vraisemblablement due à la réaction 
chimique de l’alliage avec l’oxygène du diélectrique.  
 
On notera le fait que la composition des particules peut être altérée par le diélectrique utilisé : ce 
procédé pourrait par exemple être utilisé pour obtenir des carbures d’uranium à travers l’utilisation de 
kérosène au lieu de l’eau en tant que diélectrique. Il nous semble aujourd’hui difficile, voire impossible, 
d’appliquer un tel procédé à la fabrication de poudres d’un alliage binaire tel qu'U(Mo), sans qu'il y ait 
de réaction de surface entre l'U(Mo) et le diélectrique. 
 
1.3.2. Autres procédés, aujourd'hui non appliqués à l'U(Mo)  
1.3.2.1.  Electrolyse 
Cette technique, proche de l’électrodéposition, consiste à déposer une couche métallique pouvant 
ensuite être retirée par grattage ou broyage. Cette couche est déposée par électrolyse d’une solution 
liquide d’un sel de métal. Il s’agit en fait de maîtriser les conditions de courant et de température 
compatibles avec l’alliage à fabriquer. En ce qui concerne son application potentielle à l’U(Mo), on 
notera que ce procédé de dépôt par sel fondu est déjà utilisé pour l’élaboration de molybdène, 
d’uranium (voir ci-après) et également de l’alliage binaire U-Al {L. Cassayre 2008}.  
- Elaboration du Mo : des dépôts de molybdène peuvent être réalisés soit sur une cathode de 
cuivre à partir de l’électrolyse du chlorure de sodium fondu, saturé par des vapeurs de 
pentachlorure de molybdène, soit à partir de l’hexachloromolybdate de potassium K3MoCl6 
fondu dans des mélanges de LiCl-KCl, à des températures comprises entre 600 et 900°C {H. 
Nakajima 2006 – W. Frasier 1995 – B.P. Hahn 2009}.  
- L’uranium peut également être élaboré de cette façon à partir de fluorure d’uranium (mélange 
de NaCl, CaCl et UF4 à 900°C), ou à partir de tribomure d’uranium (mélange de tribomure 
d’uranium UBr3 et de chlorures entre 500 et 800°C) {L. Cassayre 2008 – K. Serrano 2000 – R. 
Jagadeeswara 2010}.  
 
Cette technique n’a jamais été mise en œuvre pour obtenir un alliage métallique binaire uranifère 
autre qu’U-Al, son applicabilité à la production des poudres U(Mo) est donc aujourd’hui très incertaine. 
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1.3.2.2. Décomposition de complexes carbonylés 
Une dernière méthode a été envisagée au cours de cette étude bibliographique : il s’agit de la 
décomposition de complexes carbonylés de métaux, de formule générale M(CO)x (cf. Tableau 1). 
Cette méthode est largement appliquée dans l’industrie pour la production de nombreux éléments, 
notamment le nickel {R.S. Brief 1971}. Dans ce  cas, l’oxyde de Nickel NiO est réduit, pour ensuite 
obtenir par traitement sous monoxyde de carbone à des pressions élevées (4 à 15 MPa) et à des 
températures relativement basses (100-200°C), un composé nickel-carbonyle Ni(CO)5. La dernière 
étape consiste à condenser par refroidissement le composé obtenu puis à le dissocier thermiquement. 
La finesse de la poudre peut être paramétrée par les conditions de dissociation. 
 





Masse volumique à 




fusion (en °C) 
Point     d’ébullition  (en 
°C) 
Tension de vapeur à 
25°C (en mm Hg) 
Ni(CO)4 170,75 1,31 –19 43 390 
Co4(CO)12 571,86 — 60* — très faible 
Cr(CO)6 220,06 1,77 110* 151 0,4 
Fe(CO)4 167,89 2,00 environ 140* — — 
Mo(CO)6 264,00 1,96 150* 156 0,2 
Ru(CO)5 241,12 — –22 — — 
* La décomposition débute à la température indiquée 
 
En ce qui concerne l’application de ce procédé à la production de composés uranifères et plus 
particulièrement au composé U(Mo), la question est de savoir s’il existe des complexes carbonylés 
d’uranium et quelles sont leurs propriétés. 
Le premier complexe d’uranium carbonylé a été identifié en 1986 par la réaction entre le composé de 
type [(Me3SiC5H4)3U] et le monoxyde de carbone pour donner le composé (Me3SiC5H4)3UCO {J.G. 
Brennan 1986}. Depuis, d’autres composés d’uranium carbonylés ont été synthétisés, notamment à 
partir du composé [(COT)U(THF)] (COT = 1,3,5,7-cyclo-octatetraene) pour donner le complexe 
suivant : [(COT)U2(C3O3)] {O.T. Summerscales 2006} ou encore à partir du composé [(MeC5H4)3U(t-
Bu)] pour donner le complexe carbonylé [(MeC5H4)3U(C(O)-t-Bu)] {M. Weydert 1995}. Les références 
{O.T. Summerscales 2006} et {I. Castro-Rodriguez 2005} nous donnent de plus amples détails 
expérimentaux quant à l’obtention de tels composés. On y apprend notamment que ces réactions se 
font à température ambiante et à pression atmosphérique et dans des conditions de pureté 
extrêmement contrôlées. 
Une fois le complexe d’uranium carbonylé formé (ce qui peut s’avérer déjà compliqué), l’étape 
suivante consiste à dissocier ce complexe pour obtenir une poudre d’uranium de granulométrie 
adéquate. Cette étape de dissociation n’est pas abordée dans la littérature pour de tels composés. La 
fabrication de poudres de l’alliage U(Mo) au moyen de cette méthode nécessiterait la synthèse d’un 
complexe d’U(Mo) carbonylé avant dissociation. Comme dans le cas précédent, la faisabilité de ce 
type de procédé, pour l’obtention de poudres U(Mo), reste à démontrer. 
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ANNEXE A4 : COMPLEMENTS SUR LES CAMPAGNES D’IRRADIATION IRIS 
Cette annexe donne des détails quant aux conditions d’irradiation des différentes plaques (échelle 1) 
de combustible particulaire U(Mo) étudiées lors des campagnes d’irradiation IRIS dans le réacteur 
Osiris (CEA/Saclay). La problématique de l’ajout de Si dans la matrice y est également intégrée et 
vient compléter la partie bibliographie du chapitre 5 visant à retracer l’historique de la voie « réalisation 
de dépôt à effet barrière ». Cette problématique a motivé récemment la réalisation des deux essais 
d'irradiation E-FUTURE, réalisés dans le réacteur BR2 (en Belgique), à des puissances supérieures à 
celles atteintes dans les irradiations IRIS et représentatives de celles visées pour le fonctionnement 
du RJH. Les caractéristiques de ces essais et leurs résultats (encore partiels) sont abordés dans le 
chapitre 5A du manuscrit. 
 
1.3.3. Conditions d’irradiation de IRIS 1 à IRIS-TUM 
1.3.3.1. IRIS 1 
Tableau 2. Conditions d’irradiation pour les trois plaques IRIS 1 {F. Huet 2003}. 
 P#1 P#2 P#3 
Irradiation : Durée 
totale (JEPP) 
241 155 46 
Taux de combustion 
max (calculé) (% U
235
) 
67,5 55 22 
Flux surfacique max 
(W/cm²) 
124 136 145 
 
1.3.3.2.  IRIS 2 
Tableau 3. Conditions d’irradiation des quatre plaques IRIS 2 {F. Huet 2005}. 
 P#8 P#7 P#2 P#3 
Irradiation : Durée 
totale (JEPP) 




19 28 39 37 
Flux surfacique 
max (W/cm²) 
218 232 238 219 
 
 
1.3.3.3.  IRIS 3 
  
Tableau 4. Conditions d’irradiation pour les quatre plaques IRIS 3 {M. Ripert 2006}. 
 









Irradiation : Durée totale 
(JEPP) 
88 88 131 42 
Taux de combustion max 
(calculé) 
42 39 59 19 
Flux surfacique max (W/cm²) 183 163 201 167 
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1.3.3.4.  IRIS TUM 
 
Tableau 5. Conditions d’irradiation pour les quatre plaques IRIS TUM {A. Leenaers 2009}. 
 









Irradiation : durée totale (JEPP) 91 91 100 153 
Taux de combustion max (calculé) %
235
U 23 23 27 35 




56 58 66 88 
Flux surfacique max (W/cm²) 254 258 259 251 












1.3.4. Voie « ajout de Si dans la matrice » : IRIS 3 et IRIS-TUM 
Des expériences complémentaires aux irradiations IRIS 1 et IRIS 2 ont montré que l’addition de Si à la 
matrice d’aluminium pouvait réduire les interactions U(Mo)/Al {M. Mirandou 2004 - J.M. Park 2005}. 
C'est pourquoi certaines des plaques testées dans les expériences IRIS 3 et IRIS TUM contenaient du 
silicium dans la matrice d'aluminium. 
 
1.3.4.1. IRIS 3  
L’irradiation IRIS 3 {M. Ripert 2006} avait pour objectif principal d’évaluer l’influence de l’ajout de 
silicium à la matrice d’aluminium sur le comportement « en-pile » du combustible U(Mo) « atomisé » 
dispersé : deux plaques avec des teneurs différentes en silicium (0,3 et 2,1 %m.) ont été irradiées à 




, respectivement pour IRIS 2 
et IRIS 3, cf. Tableaux 3 et 4). 
 
- Résultats des métrologies 
A partir des examens non-destructifs portant sur l’évolution de l’épaisseur des plaques, il a été montré 
que la plaque 8011, qui ne contient que 0,3 %m. de silicium, présentait un gonflement excessif (de 




; ce qui est similaire au 
comportement d’une plaque dont la matrice est en aluminium pur (IRIS 2). Par contre, la plaque 8021 
qui contient 2,1 %m. de silicium a vu son épaisseur augmentée de 85 μm au maximum pour des 

































Figure 10. Evolution de l’augmentation d’épaisseur des plaques IRIS 3 avec la densité de fission moyenne au 
PFM {M. Ripert 2006}. 
 
Le combustible enrobé dans une matrice d’aluminium à faible teneur en silicium (0,3 %m.) donne donc 
lieu à une augmentation de l’épaisseur de la plaque bien plus importante (et ce pour des densités de 
fission plus faibles) que celui dispersé dans une matrice d’aluminium plus riche en silicium (2,1 %m.). 
De façon générale, le combustible atomisé présentant la quantité de silicium la plus élevée a donc 


















Figure 11. Effet de l’addition de silicium à la matrice d’aluminium (IRIS 1, 2 et 3) {P. Lemoine 2011}. 
 
Ajout de Si 





























+ 8011 (0,3 %m. Si) 
+ 8021 (2,1 %m. Si) 
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Ceci atteste de l’effet bénéfique du silicium sur les propriétés intrinsèques du combustible, en tout cas 
si la teneur ajoutée est suffisante pour des conditions d’irradiation données. Cette teneur a d’abord été 
évaluée à 2 %m. mais des expériences ultérieures réalisées dans des conditions plus sollicitantes ont 
montré que des teneurs supérieures pouvaient en fait être nécessaires {S. Van den Berghe 2012}. En 
tout cas, le résultat de l’irradiation IRIS 3 confirme les expériences menées hors pile sur le bénéfice de 
l’ajout de silicium dans la matrice {R. Boucher 1959 - A.K. Chakraborty 1971 – J. Allenou 2010}. 
 
Les  EPI destructifs ont permis d’apporter des éléments de réponse plus précis quant à l’effet du Si 




- Résultats des caractérisations microstructurales : 
D’un point de vue global, on retrouve les caractéristiques d’un combustible irradié avec la formation 
d’une couche d’interaction autour des particules : de l’ordre de 6,5 μm d'épaisseur avec 0,3 %m. Si et 
5,5 μm avec 2,1 %m. Si. : cette CI est moins importante que celle obtenue lors des irradiations IRIS 1 
et 2. 
En revanche, la présence de silicium a généré des caractéristiques particulières comme une 
épaisseur de couche d’interaction très irrégulière, directement dépendante de la quantité de silicium 
disponible sous forme de précipités (sa solubilité dans l'Al étant très faible) à proximité de l’interface 
avec des particules U(Mo). 
En fait, en présence de silicium à proximité immédiate des particules U(Mo), le développement de la 
couche d’interaction est limité : ceci est attribué au fait qu’elle est enrichie en Si et possède un 
comportement plus stable qu’une couche exempte de Si (en raison de la présence de siliciures 
stables en son sein) {A. Leenaers
2
 2008}. Inversement, en l’absence de silicium à proximité des 
particules, la CI formée est riche en Al et instable.  
 
L’effet bénéfique du silicium sur le comportement en réacteur du combustible U(Mo), pour des 
poudres atomisées et à puissance modérée, est maintenant avéré, grâce à l ‘expérience IRIS 3.  
 
1.3.4.2.  IRIS-TUM 
Lors de cette expérience d’irradiation, quatre plaques de combustibles U(Mo), dont les particules ont 
été obtenues par broyage chez AREVA-CERCA, ont été testées dans une matrice d’aluminium avec 
et sans silicium.  
 
- Résultats des métrologies 







Tableau 6. Taux de combustion atteints et mesures de gonflement pour les 4 plaques IRIS-TUM {A. 
Leenaers 2011}. 
 P#8002 (Al pur) 
P#8503 (Al + 
2,1%m Si) 
P#7003 (Al pur) 
P#8501 (Al + 
2,1%m Si) 
Gonflement maximum au PFM 
(µm) 
104 93 178 323 




23 23 27 35 
Taux de combustion max 




56 58 66 88 














Les plaques 8002 et 8503 sont restées dans le réacteur 5 cycles et ont été retirées pour procéder aux 
EPI. En fin de vie, ces plaques ont atteint respectivement un BU maximum de 56 et 58 % 
235
U 
(équivalent LEU). Quant aux deux autres plaques (7003 et 8501), elles ont dû être retirées à cause 
d’un gonflement prononcé. Leur BU équivalent LEU sont significativement supérieurs à ceux des deux 
premières plaques. Lorsque l’on compare ces mesures de gonflement aux différentes densités de 
fission (cf. Figure 12), il est possible de dégager une tendance : 
 
- les plaques avec ajout de silicium dans la matrice d’aluminium se comportent de façon 
identique, 
- à densité de fission équivalente, le gonflement est plus prononcé pour les plaques ne 




Figure 12. Evolution du gonflement des plaques au PFM en fonction de la densité de fission des plaques 
U(Mo) de l’expérience IRIS TUM {Ch. Valot 2009}. 
 
Al pur 
2,1 %m. Si 
2,1 %m. Si 
19 
 
- Résultats des caractérisations microstructurales  
Les premières observations, aussi bien par microscopie optique que par microscopie électronique à 
balayage, n’ont pas montré de différences notables entre les plaques comprenant du silicium et celles 




La Figure 13 ci-après illustre l’évolution de la couche d’interaction en fonction de différentes valeurs du 
taux de combustion. On remarque de nouveau que lorsque ce dernier augmente, la matrice Al-Si est 
consommée pour former la couche d’interaction combustible/matrice jusqu’à ce que la matrice ait 















Figure 13. Micrographies électroniques des plaques contenant 2,1%m. Si : 8503 (a et b) et 8501 (c et d) pour des 
niveaux de BU de a) 20 %
235
U, b) 49 %
235
U, c) 67 %
235
U et d) 85 %
235
U {A. Leenaers 2011}. 
 
Les plaques avec ou sans silicium, irradiées à des taux de combustion similaires (cf. Figure 14), 
présentent quelques différences. En effet : 
 




, les épaisseurs de la couche 
d’interaction obtenues sur les plaques avec ou sans silicium sont comparables, même si 
les valeurs obtenues pour la plaque enrichie en silicium sont toujours situées un peu en-
dessous.  
- l’écart se creuse ensuite au fur et à mesure que le taux de combustion augmente : pour la 





de la couche d’interaction est de l’ordre de 7 μm contre 13 μm pour le combustible sans 



















Figure 14. Effet de l’ajout de silicium à la matrice d’aluminium (irradiation IRIS TUM) {A. Leenaers 2009}. 
 
L’épaisseur de cette CI est dans tous les cas relativement importante. Ceci serait lié à la surface 
spécifique plus élevée des poudres broyées par rapport aux poudres atomisées qui entraînerait une 
consommation plus rapide du Si disponible par formation d’une CI qui deviendrait au final relativement 
épaisse du fait de l'épuisement du réservoir de Si disponible. La quantité de Si disponible serait, en 
fait, en deçà des quantités qui seraient nécessaires afin de stabiliser la CI {A. Leenaers 2009}. A noter 
que cette CI est toujours amorphe, qu'elle contienne ou non du silicium {Ch. Valot 2009}. 
 
Sur des poudres broyées, en ce qui concerne l’effet du silicium, on peut conclure que les 
concentrations en Si atteintes dans les CI sont trop faibles pour pouvoir ralentir efficacement leur 
croissance, donnant lieu seulement à un léger effet positif. 
 
 
ANNEXE A5 : AUTRES CAMPAGNES D’IRRADIATION 
1.3.5. Le programme RERTR 
De façon générale, les conditions d’irradiation du programme RERTR se rapprochent de celles du 
programme IRIS. Toutefois, ces irradiations portent sur des mini-plaques, alors que celles du 
programme IRIS ont été réalisées sur des plaques à l'échelle 1. Elles sont réalisées au sein du 
réacteur ATR (Advanced Test Reactor – Idaho, USA). 
Les irradiations RERTR 1 et 2 effectuées à des températures proches de celles du programme IRIS 
(pas plus de 100 °C), et à des niveaux de taux de combustion assez élevés (71% 
235
U) ont conduit 
aux principaux résultats suivants {S.L. Hayes 1998 – M.K. Meyer 1999} : 
- Les alliages U(Mo) contenant au moins 6 %m. de molybdène (jusqu’à 10 %m.) donnent lieu à 
un gonflement modéré sous irradiation, qu’il s’agisse de poudres atomisées ou broyées. Ils ont 
donc été considérés comme étant des alliages prometteurs pour un développement futur en tant 
que combustibles dispersés de haute densité (ce résultat ayant ensuite servi de base aux autres 
programmes, dont le programme IRIS). 





















- Les alliages comprenant 4 %m. de Mo et les alliages de type U-Nb-Zr montrent un gonflement 
exacerbé sous irradiation (vraisemblablement en raison d’une interaction combustible/matrice 
exacerbée par la déstabilisation de la phase γ), ce qui a conduit à l’arrêt de leur développement. 
C’est dans ce contexte que les irradiations RERTR 3, 4 et 5 ont suivi. Ces dernières avaient pour but 
de tester différentes compositions de poudre U(Mo) (entre 6 %m. Mo et 10 %m. Mo) issues de 
différents procédés de fabrication (atomisée - fabrication KAERI, et broyée - fabrication AECL) dans 
des matrices de différentes natures (Al/Mg et Al pur) {G.L. Hofman 2002 – G.L. Hofman 2003}. Il a été 
possible d'en tirer les informations suivantes : 
- l’interaction entre la matrice d’aluminium et l'alliage U(Mo), qui favorise le gonflement des 
plaques combustibles, est dépendante des conditions d’irradiations (en particulier la 
température : cf. expérience RERTR 3 réalisée à environ 200 °C), 
- la couche d’interaction ne contiendrait pas de bulles de gaz de fission et sa conductivité 
thermique est faible, ce qui a pour conséquence l’augmentation de la température du 
système, 
- le phénomène de "recristallisation" de l’U(Mo) (cf. Annexe A6) qui a été observé seulement 
aux joints de grains lors de l’expérience RERTR 5, a affecté l’intégralité des grains lors de 
l’irradiation RERTR 4 pour des taux de combustion plus élevés. 
 
Cette étude comparative se limite aux 5 premières expériences RERTR (sur 12). Durant ces 5 
campagnes d’irradiation, les comportements « de base » des deux principales poudres ont été 
étudiés. Le programme RERTR s’est ensuite focalisé sur la recherche de solutions remèdes à 
l’interaction U(Mo)/matrice d’aluminium avec le développement : 
- d’une nouvelle matrice (Al/Si), où on rejoint le programme IRIS,  
- de nouveaux systèmes U-Mo-X : ces derniers n’ayant pas donné entière satisfaction, 
- de dépôts à effet barrière essentiellement pour les combustibles monolithiques. 
 
1.3.6. Le programme KOMO 
Le programme coréen KOMO (qui comprend actuellement 5 expériences) utilise des « crayons » 
élaborés par extrusion en tant qu’objets combustibles. Ces derniers sont irradiés au sein du réacteur 
HANARO (AHR : Advanced Hanaro Reactor) dans des conditions d’irradiations sollicitantes et à des 
températures pouvant atteindre environ 200°C dans la partie centrale des crayons. Sachant que les 
irradiations KOMO ne concernent que des poudres atomisées, le but de cette partie sera 
principalement d’étudier l’effet de la température sur le comportement des combustibles. 
En effet, une partie des EPI réalisés dans le cadre de l’expérience KOMO 3 permet d’appréhender 
l’évolution de la couche d’interaction et des bulles de gaz de fission en fonction de la température. 
Le taux de combustion maximum atteint lors de cette irradiation est d’environ 70 % 
235
U et la densité 
en uranium était de 4,5 gU/cm
3
. Les micrographies suivantes (cf. Figures 15 et 16) illustrent 
l'existence d'un comportement différent du combustible au centre de l’âme combustible et à sa 
périphérie (où la température est plus basse) en fonction du taux de combustible et de la température 
atteinte lors de l’irradiation. 
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Figure 15. Microstructures du combustible dispersé U(Mo) lors de l’irradiation KOMO 3, pour un taux de 
combustion moyen {J.M. Park 2008}. 
On remarque le développement plus important de la couche d’interaction au centre (lié à une 
température plus élevée) mais l’apparition de zones à plus forte concentration de bulles en périphérie 
(pour des raisons de neutronique : taux de fission localement plus élevé). 
 











Figure 16. Microstructures du combustible dispersé U (Mo) lors de l’irradiation KOMO 3, pour un taux de 
combustion élevé {J.M. Park 2008}. 
 
Dans ce second cas, il est difficile de noter une différence, de développement de la couche 
d’interaction et de comportement des gaz de fission, en fonction de la position radiale dans l’âme 
combustible. 
 
En résumé, et en excluant de cette analyse les solutions remèdes aux interactions U(Mo)Al testées, 
les différentes campagnes d’irradiation du programme KOMO ont permis de mettre en évidence 
l’influence des conditions thermiques dans lesquelles le combustible U(Mo) est irradié et par 
conséquent, le rôle joué par la couche d’interaction qui a pu être identifiée comme l’élément essentiel 





1.4. ANNEXE A6 : AUTRES PHENOMENES INTERVENANT SOUS IRRADIATION DANS L’U(MO) : 
CHANGEMENT DE PHASE ET RECRISTALLISATION 
1.4.1. Changement de phase 
1.4.1.1. Changement de propriétés physico-chimiques associées 
Le phénomène de changement de phase sous irradiation, introduit au sein du manuscrit principal, a 
pu être caractérisé plus en détails, par l’étude des changements associés en termes de densité, de 
résistance électrique et de dureté pour des alliages à différentes teneurs en molybdène (9 %m., 10,5 
%m., 12 %m. et 13,5 %m.) {M.L. Bleiberg 1956}.  
 
 La densité des alliages U(Mo) irradiés en phase α + U2Mo va subir une diminution de l’ordre 
de 1 % après irradiation (en fonction de la quantité en molybdène : l’écart rétrécit pour des 
quantités en molybdène élevées) alors que les échantillons irradiés en phase γ ne montrent aucun 
changement de densité. Il est important de noter que les différences de densité entre les phases α 
et γ sont faibles, ce qui limite la sensibilité de ce paramètre. Malgré cela, les changements de 
densités des alliages décomposés ont pu être attribués à une transformation  (α + U2Mo  γ)   
induite par l'irradiation. Il n’y a également pas ou très peu de corrélation avec les taux d’irradiation, 
ce qui tend à indiquer que le changement de phase, mesuré par densité, atteindrait un état 
d’équilibre à des taux d’irradiation faibles (pour des taux de combustion de l’ordre de 10 %) {M.L. 
Bleiberg 1956}. 
 En ce qui concerne la résistance électrique, cette grandeur a été étudiée pour des alliages 
irradiés et non-irradiés sur une gamme de températures allant de -196 °C à 150 °C. D’une façon 
générale, les alliages se trouvant en phase γ ont une résistance électrique qui diminue après 
irradiation alors que les échantillons décomposés accusent une augmentation significative (pour 
atteindre des valeurs signifiant qu’il y a eu passage en phase gamma). Enfin, ces changements de 
résistance électrique n’ont pas pu être reproduits par le seul effet thermique sur des échantillons 
non-irradiés, ce qui amène à conclure que ces changements sont la conséquence seule de l’effet 
du bombardement neutronique {M.L. Bleiberg 1956 – M.L. Bleiberg 1959}. 
 Une dernière étude vient compléter les précédentes : des mesures de dureté Vickers. La 
dureté des échantillons décomposés diminue sous l’effet de l’irradiation et se rapproche de la 
dureté des échantillons irradiés en phase γ (entre 300 et 350 HV pour des quantités de molybdène 
de 9 %m. et 10,5 %m.). Ce changement est moins évident lorsqu’on considère des quantités en 
molybdène supérieures (jusqu’à 13,5 %m), en raison des valeurs de dureté très proches entre les  
phases  α + U2Mo et γ {M.L. Bleiberg 1956}.  
 
Ces différentes caractérisations ont montré que pour des alliages à différentes teneurs de molybdène 
(9 %m, 10,5 %m, 12 %m et 13,5 %m), sous la forme α + U2Mo, ces derniers se transformeraient en γ-
U(Mo) sous irradiation, pour des températures bien plus basses que celles nécessaires pour 
transformer ces matériaux thermiquement {M.L. Bleiberg 1956 – S.T. Konobeevskii 1959}. Cette 





1.4.1.2. Théorie de Brinkman 
Selon {J. Brinkman 1954}, la transformation de phase α + U2Mo  γ , induite sous irradiation, pourrait 
être expliquée par une homogénéisation de la teneur en Mo : les atomes d’uranium et/ou de 
molybdène seraient capables de diffuser suffisamment dans la phase lamellaire α-U pour former une 
solution solide -U(Mo) contenant suffisamment de Mo pour être stable si cette phase γ était retenue à 
basse température par un système de trempe. Or, ces déplacements ne peuvent pas se produire à de 
basses températures (autour de 200°C). De même, l’hypothèse consistant à expliquer ce mécanisme 
de transition par la présence d’une pointe de fission a été exclue par l’étude de ces alliages par 
diffraction X. En effet, le phénomène de pointe de fission est caractérisé par la  présence simultanée 
des phases en présence (ici les phases orthorhombique et cubique), or, à aucun moment, il n’a été 
observé une présence concomitante de ces deux phases {J. Bloch 1960}.  
 
Ce changement de phase pourrait donc être expliqué par le mécanisme de Brinkman {M. Maurette 
1966}. Ce mécanisme décrit le chemin du premier atome percuté ou d’un produit de fission qui va 
laisser derrière lui une trainée de lacunes et d’atomes interstitiels créés par les collisions élastiques 
(en forme de grappes) entre cet atome de recul et les atomes de la maille jusqu’à ce qu’un niveau 
d’énergie critique de transition soit atteint par ce dernier. En deçà de cette énergie de transition, le 
chemin principal parcouru par l’atome de recul est d’environ une distance atomique. L’espace perturbé 
peut être vu comme un trou entouré d’atomes de la maille qui sont eux-mêmes entourés par des 
atomes interstitiels créés par des collisions en cascade. Ces atomes interstitiels augmentent la densité 
atomique d’environ 10 % et créent des pressions de l’ordre de 10
5 
atmosphères. La conséquence de 
ces pressions, selon Brinkman est la « recristallisation » (en fait, le changement de phase) par 
nucléation autour du réseau cristallin {J. Brinkman 1954}. La région affectée a été renommée « pointe 
de déplacement » par Brinkman.  
 
Cette théorie pourrait être intéressante à réétudier à travers l’apport de nouvelles données 
expérimentales. Des expériences de diffraction de neutrons in-situ (sous irradiation ?) pourraient 
s’avérer pertinentes pour cela. 
 
1.4.2. Le phénomène de recristallisation 
Les phénomènes décrits dans le manuscrit principal (augmentation d’énergie stockée dans le 
matériau, saturation en défauts…) participent à la recristallisation mais n’expliquent pas l’événement 
déclencheur principal de ce changement structural.  Les études ci-dessous donnent plus de détails 
quant aux différentes étapes du phénomène de recristallisation. 
1.4.2.1. Initiation de la recristallisation 
Un modèle décrivant l’initiation du phénomène est proposé par {J. Rest 2004} pour décrire 
l’événement déclencheur dans les combustibles céramiques de type UO2 et métalliques du type 
U(Mo). Ces travaux prennent en compte à la fois l’évolution de la microstructure du combustible, le 
rôle des précipités et autres défauts au sein du composé.  
Il a notamment été montré que l’évolution de la microstructure de la région pré-recristallisée du 
matériau est caractérisée par une transition de morphologie des défauts. En fonction de la contrainte 
d’irradiation, la structure des dislocations évolue depuis une morphologie de boucles d’interstitiels vers 
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un enchevêtrement de dislocations puis vers un réseau de dislocations {K. Nogita 1995}. Ces 
changements en termes de défauts microstructuraux (avec les lacunes et les sites interstitiels), 
participant à l’apparition d’une zone recristallisée, peuvent être modélisés à partir de calculs 
thermodynamiques.  
 
En effet, d’après les calculs de Rest, basés sur les équilibres thermodynamiques, la valeur de 
l’énergie libre standard critique G
 
qu’un nœud du système doit acquérir afin de recristalliser en 








   )     où  i et  v sont les 
enthalpies de migration des lacunes et sites interstitiels : pour UO2,  i = 0,6 eV et  v = 2,4 eV.  
 
L’enthalpie de formation des boucles interstitielles s'écrit quant à elle : ( 
  
 
   )/2kT (2). On peut 
déduire à partir de là, que l’énergie libre standard critique G
 
qu’un nœud doit acquérir afin de 
recristalliser est 7/3 de l’enthalpie de formation de la boucle d’interstitiels. Cette relation met en 
avant les liens fondamentaux entre les dommages de la microstructure et le phénomène de 
recristallisation.  
 
La conséquence directe de la relation (1) est que pour les matériaux dont le G
 
est négatif, i.e où  i 
> v /2, la recristallisation n’est pas possible (ni la formation de boucles d’interstitiels). Ceci peut 
expliquer les raisons pour lesquelles des bulles de gaz de fission n’ont pas pu être observées dans 
certains matériaux irradiés tels que les matériaux de type U-Alx. En effet, les bulles de gaz de fission 
issues de la matrice combustible ne peuvent pas atteindre des tailles conséquentes à basse 
température en raison de l’effet de la remise en solution induite par irradiation. Les bulles ne peuvent 
alors coalescer et grossir qu’en présence de « puits » tels que les joints de grains {J. Rest 2003}. Or la 
recristallisation conséquente à l’irradiation crée de nouveaux joints de grains sur lesquels les bulles 
peuvent grandir et coalescer à des vitesses rapides {J. Rest 2004}. Dans le cadre de l’utilisation de 
combustibles U(Mo), ces études confirment l’intérêt d’irradier cet alliage directement sous sa forme γ 
métastable. 
La recristallisation apparait uniquement à un certain niveau de taux de combustion. Toujours d’après 
les calculs de Rest, on peut définir la densité de fission critique Fdx à partir de laquelle le phénomène 






), f étant 
le taux de fission. 
 
1.4.2.2. Progression de la recristallisation 
La force motrice de la recristallisation est la production de boucles d’interstitiels, due à l’irradiation. La 
formation en continu de ces boucles d’interstitiels crée une tension interne au sein du matériau qui va 
engendrer des déplacements dans la maille. On sait également que l’initiation de la recristallisation 
aura préférentiellement lieu le long des joints de grains préexistants. L’avancement du phénomène de 
recristallisation va se faire selon une ligne qui va progresser vers le centre des grains pour, en fin de 
compte, s’approprier l’ensemble de ces grains.  
Comme dans le cas de l’initiation, Rest {J. Rest 2005}, a développé des modèles permettant de suivre 
l’évolution de la recristallisation en fonction du taux de combustion. Ces calculs prennent en compte le 
taux de contrainte microscopique qui est fonction des déplacements dans la maille, et qui est 
26 
 
directement lié au taux de formation de boucles d’interstitiels. Ils prennent également en compte les 
principaux défauts de la structure avec notamment les joints de grains, qui sont partie intégrante de 
cette recristallisation. Les boucles de dislocations et leur développement, jusqu’à induire une 
distorsion de la maille, sont aussi exprimés.  
Enfin les calculs de thermodynamique et plus particulièrement de densité d’énergie de création de 
surface permettent de déduire l’équation finale qui donne l’évolution de la fraction volumique Vr du 
combustible recristallisé en fonction de la densité de fissions:  
 
(3)       Vf =                                √
    
  
       si Fd << Fdx 
avec     l’énergie de surface ; B2  un paramètre lié au fluage microscopique créé par l’irradiation, 
mesuré en cm
5
/dyne, Fd la densité de fissions à l’instant t, Fdx cette densité à l’instant de l’initiation de 
la recristallisation ; dg la diffusivité atomique des gaz de fission ; Ca = 3 pour un réseau cubique ; Cp : 
facteur d’ensemble  et enfin f(ν) = (1 – ν/2)/(1 – ν), ν étant  le coefficient de Poisson. 
La fraction volumique du combustible recristallisé est donc proportionnelle à la densité de fission et 
inversement proportionnelle à la taille initiale des grains. Un combustible U(Mo) qui, par exemple, 
aurait subi une initiation de recristallisation à un taux de combustion d’environ 40 % atteint une 








Figure 17. Fraction volumique recristallisée dans un combustible U-10%Mo calculée à partir de l’équation (3) en 




/dyne,  comparée avec des données expérimentales {J. Rest 2005}. 
 
1.4.2.3. Autres conséquences de la recristallisation 
La recristallisation de la phase γ se caractérise donc, au niveau de l’initiation et de la progression, par 
le type et l’évolution des défauts présents au sein du système. Cette dernière a également pour 
conséquences la modification des paramètres de mailles et la réduction de la taille des grains {J. Rest 
2006}. Elle peut également influer sur le comportement des gaz de fission {J. Rest
1
 2010 – J. Rest
2
 
2010}. En effet, le facteur commun à ces événements est le comportement des dislocations qui jouent 
donc un rôle considérable au sein de la phase recristallisé. Rest, en étudiant les matériaux de type 





a. Conséquences sur la taille des grains recristallisés 
 
L’événement déclencheur de la réduction en taille des grains est le comportement des dislocations : 
lorsque celles-ci sont assez grandes par rapport aux distances atomiques mais restent petites par 
rapport à l’échelle du cristal, un phénomène de distorsion de la maille se crée.  
Cette distorsion va être à l’origine d’un échange d’énergie au sein de la structure. Une nouvelle fois, 
les calculs thermodynamiques nous permettent de relier l’énergie nécessaire pour créer une nouvelle 
surface à l’énergie échangée lors cette distorsion, afin d’en tirer la taille des grains de la partie 
cristallisée Dg : 
Dg = [(12)3 γsf(ν)] / [ √ πBvE. (Ca.Cp)2.ρ1/2 (tx) + 2√ (12)2 Bv-1 f(ν)TS ρ-1/2 (tx)] 
Bv étant le vecteur de Burgers, E le module d’Young, et tx, le temps à partir duquel la recristallisation 




, f étant le taux de fission {J. 
Rest 2006}. 
 
La taille des grains recristallisés dépend donc du ratio entre l’énergie de surface et le module d’Young, 
de la densité de dislocations, et du changement d’entropie. Dans l’U(Mo), durant la recristallisation, 
cette taille passe typiquement du micromètre au dixième de micromètre. 
 
b. Conséquences sur les paramètres de maille 
 
En ce qui concerne le paramètre de maille, encore une fois, c’est l’évolution de la densité de 
dislocations qui va entrer en jeu. En effet la recristallisation aura lieu après que le réseau de 
dislocations ait pris forme. L’évolution du paramètre de maille a, noté a s’écrit : 
 
a/a0 = 








Avec a0, le paramètre de maille initial, c'est-à-dire avant recristallisation et ρN, la densité de boucles 
interstitielles. 
 
La Figure 18 ci-après illustre les variations de paramètres de maille pour l’UO2 lors de la transition 
correspondant au phénomène de recristallisation. Celles-ci n’ont pas été déterminés, à notre 










Figure 18. Variation du paramètre de maille pour le composé UO2 à 650°C en fonction du taux de combustion 
(calculs théoriques et mesures expérimentales) {J. Rest 2005}. 
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c. Conséquences sur le comportement des gaz de fission 
 
Afin d’étudier le comportement des gaz de fission lors de l’étape de recristallisation, Rest a calculé les 
distributions en taille des bulles de gaz de fission avant et après recristallisation pour un combustible 
U(10Mo) {J. Rest
2
 2010}.  
Pour  cela, il considère que la solubilité des gaz au sein des joints de grains est bien plus élevée que 
dans le grain lui-même. La concentration gazeuse au sein des joints de grain augmente donc, jusqu’à 
ce que la limite de solubilité soit atteinte et entraine une précipitation sous forme de bulles. En 
conséquence de cette nucléation de bulles, la solubilité des gaz dans les joints de grains va fortement 
diminuer, et ces derniers seront, par la suite, directement absorbés par la population de bulles déjà 
existante {J. Rest 2009}.  
 
La Figure 19 montre l’évolution des bulles de gaz de fission en fonction de l’état d’irradiation de la 
plaque. Les plaques V03 et V07 ont subi des taux de combustion respectifs de 5,8 et 7,4 % 
235
Uat. et 
n’ont pas subi de recristallisation. La plaque 623AD, dont le taux de combustion a atteint 15,6 % 
235




















Les calculs de distributions en taille de bulles (intergranulaires) de gaz de fission, pour le combustible 
U(Mo), montrent donc des résultats réguliers pour des échantillons avant et après recristallisation. En 
effet, la distribution des bulles après recristallisation évolue avec les mêmes cinétiques physiques que 
pour les bulles présentes avant recristallisation.  
 
Ces résultats montrent que les différences en termes d’évolution cinétique des bulles et en termes de 
morphologie entre les deux états du combustible sont dues en premier lieu à l’état microstructural 


















Diamètre des bulles (μm) 
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2. ANNEXE B :  TECHNIQUES EXPERIMENTALES DE DIFFRACTION  
2.1. ANNEXE B1 : DIFFRACTION DES NEUTRONS EN TEMPERATURE (IN-SITU) 
Les neutrons produits au cours des réactions de fission dans un réacteur nucléaire sont très rapides et 
possèdent une grande énergie. La longueur d’onde de De Broglie associée est très faible et peu 
adaptée aux expériences de diffraction. Il est donc nécessaire de « thermaliser » le flux de neutrons 
en le ralentissant par l’intermédiaire de collisions (eau lourde ou graphite selon les réacteurs). 
L’énergie cinétique des neutrons créés est alors liée à la température du milieu servant de modérateur 
: pour une température de 0 °C, leur longueur d’onde moyenne est de 1,55 Å. Cette étape de 
thermalisation est nécessaire car elle permet l'utilisation des neutrons pour la diffraction des cristaux. 
Le rayonnement émis est en revanche polychromatique : on utilise alors un monochromateur à cristal 
(Ge, Cu le plus souvent) pour sélectionner une longueur d’onde particulière. Les neutrons diffractés 
sont ensuite détectés par l’intermédiaire de particules chargées, issues de la réaction nucléaire qui a 
lieu dans le détecteur. Le bore est utilisé en raison d’une section efficace importante de capture des 
neutrons thermiques. Des compteurs ou scintillateurs détectent ensuite les particules chargées {C. 
Muller 2003 – C.J. Carlile 2003}.  
Cette technique a un fort intérêt dans le cadre de l’étude d’éléments lourds tel que l’uranium. En effet, 
le coefficient d’absorption massique des neutrons par l'uranium est très faible (comparé à celui des 
rayons X). Par exemple, dans le cas de l’aluminium, il faudra une épaisseur de matériau de 600 cm 
pour atténuer de 99 % l’énergie du faisceau neutronique incident contre 300 µm pour un faisceau de 
rayons X (de 8 keV i.e. raie Kα du Cu) {J.P. Lauriat 2003}. En ce qui concerne l’uranium, le coefficient 
d’absorption massique est de l’ordre de 153 cm
2
/mg et 99 % du faisceau de rayons-X incident est 
absorbé (avec la raie Kα du Mo, λ = 0.7107 Ǻ) entre les 15-25 premiers µm du matériau (en 
considérant une densité de l’ordre de 15 – 20 g/cm3 {H.L. Yakel 1974}. 
 
2.1.1. Diffraction des neutrons à l’Institut Laue-Langevin (ILL), à Grenoble 
La poudre atomisée non enrichie de référence a été étudiée par diffraction des neutrons sur la ligne 
D1B à l’ILL (cf. Figure 20) qui est équipée d'un diffractomètre de poudres 2 axes de haute résolution 
Cette ligne est équipée d’un détecteur de type PSD (Position Sensitive Detector) de 128° et d’un four 
permettant de réaliser des études en température jusqu’à plus de 600 °C. L’expérience a été réalisée 
en utilisant un tube de vanadium, en tant que porte échantillon, rempli d’une dizaine de grammes de 
poudre U(Mo), sous vide primaire. 
Les diffractogrammes ont été enregistrés sur la plage angulaire [0°≤ 2θ ≤128°], chaque acquisition 
ayant une durée de 15 min, avec : 
- une acquisition à température ambiante, avant recuit,  
- une acquisition toutes les 15 min à 450 °C pendant 40 h,  
- une acquisition après retour à température ambiante, après recuit. 
 

















Figure 20. Représentation schématique de la ligne D1B à l’ILL, Grenoble {www.ill.eu}. 
 
2.1.2. Diffraction des neutrons au laboratoire Léon Brillouin (LLB) à Saclay (CEA) 
Les deux types de poudres « innovantes », présentées dans le chapitre 4, ont également pu être 
caractérisés par diffraction des neutrons mais cette fois-ci, pour des raisons d’obtention de temps de 
faisceau, sur la ligne 3T2 au LLB (cf. Figure 21). Le diffractomètre 3T2 est également un 
diffractomètre 2 axes de haute résolution. Les principales différences entre cette ligne et celle utilisée 
à l’ILL se situent au niveau : 
- du détecteur : il s’agit de 50 détecteurs à 
3
He alignés remplissant un angle de 117° environ, 
- de la longueur d’onde : 1,225 Å pour le LLB contre 2,52 Å pour l’ILL. 
Compte-tenu de ces caractéristiques, des données de qualité similaire à celles obtenues à l’ILL sont 
attendues.  
 
Les expériences de diffraction ont été réalisées en utilisant une longueur d’onde de 1,225 Å sur la 
plage angulaire [5°≤ 2θ ≤122°] avec une durée d’acquisition de 24 min par diagramme, dans un porte 
échantillon en vanadium de nouveau rempli d’environ 10 g de poudre U(Mo) par échantillon avec : 
- une acquisition à température ambiante, avant recuit, 
- une acquisition toutes les 24 min à 450 °C pendant 40 h pour la poudre obtenue par 
magnésiothermie ainsi que pour la poudre atomisée-broyée, 









Figure 21. Représentation schématique du spectromètre 3T2 du LLB {www.llb.fr}. 
 
2.2. ANNEXE B2 : DIFFRACTION DES RAYONS X EN TEMPERATURE (IN-SITU) 
Les mesures par diffraction des rayons X (DRX) ont été réalisées au CEA/Cadarache, au LEFCA 
(Laboratoire d’Etudes et de Fabrication de Combustibles Avancés) sous vide (6,0.10
-6
 mbar) à l’aide 
d’un diffractomètre BRUKER D8 Advance, équipé d’un goniomètre à géométrie Bragg-Brentano en 
mode θ-θ, avec un tube à rayons X dont l’anticathode est en cuivre (raies Kα1 + Kα2, λ=1,5406 Å et 
1,5444 Å, respectivement), alimenté à 40 kV et 40 mA. Un détecteur rapide linéaire (1D) (LynX’Eye) a 
été utilisé avec un angle d’ouverture de 3° en 2θ. L’instrument est positionné dans une boîte à gants 
dédiée à la manipulation de matières nucléaires, contenant de l’azote (cf. Figure 22). La montée en 
température s’effectue au moyen d’un porte-échantillon chauffant de modèle MRI Physikalische 
Gerate GmbH TC-Radiation (vol. 0,5L) permettant de chauffer l’échantillon jusqu’à 2273 K en utilisant 
un creuset en alumine (cf. Figure 23). 
Préalablement à la première mesure, une calibration de la température à l’aide d’une poudre de 
tungstène (fournie par Aldrich, pureté : 99,999 %) a été effectuée en chauffant cette dernière par 
paliers de 100 K depuis la température ambiante jusqu’à 1973 K. L’évolution du paramètre de maille 
en fonction de la température, telle que mesurée, a été comparée à celles données par les références 
{L.S. Dubrovinsky 1997 – K. Wang 1998} de façon à en déduire la température réelle atteinte par la 
poudre. Cette opération a été effectuée à plusieurs reprises, permettant ainsi de conclure à une 
incertitude de  15 K sur la température effectivement atteinte. 
Tous les diagrammes de diffraction acquis sur les deux poudres U(Mo) (atomisées et broyées) 
étudiées ont été collectés en conditions isothermes sur une large plage angulaire (de 25° à 120° en 
2θ). Trois types de diagrammes ont été acquis : une première acquisition à température ambiante, 
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puis une toutes les 30 minutes à 450°C (pendant 20 h pour la poudre atomisée et pendant 50 h pour 
la poudre broyée), et enfin une dernière collecte après un retour à température ambiante. Un temps 
de comptage de 0,2 s par pas et des intervalles de pas de 0,01° ont été choisis, cette procédure 
permettant d’acquérir un nombre de points suffisant pour obtenir des affinements de bonne qualité, 























Dispositif de chauffe 
Creuset en alumine 
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3. ANNEXE C :  COMPLEMENT SUR LA « DIFFRACTION DES POUDRES DE 
REFERENCES  » 
3.1. ANNEXE C1 : CALCUL DES INCERTITUDES 
3.1.1. Incertitudes sur les proportions massiques de phases 
Comme cela a été précisé dans le manuscrit principal, les données acquises sont de qualités 
différentes, selon qu’il s’agisse de diffraction de neutrons ou des rayons X et selon la nature de la 
poudre (atomisée ou broyée). Des valeurs enveloppes pour chacune des données acquises sont 
considérées ci-après {G. Will 2006}. 
 
3.1.1.1. Diffraction des neutrons :  
De façon générale, les phases γ-U(Mo), α-U et U2Mo sont associées à une qualité d’affinement plutôt 
satisfaisante tout au long du recuit ce qui permet de prendre en compte une incertitude faible sur leurs 
proportions : celle-ci a été estimée à ± 3%, sans prendre en compte les contributions des phases de 
pollution et de celles issues des réactions de surface (dont la teneur est inférieure à 1%).  
 
3.1.1.2. Diffraction des rayons X :  
Dans ce cas, le rôle joué par les phases issues des réactions de surface est à considérer.  
 
La Figure 24 et la Figure 25 ci-après illustrent l’évolution de ces dernières au cours du recuit 
isotherme, respectivement dans le cas de la poudre atomisée et de la poudre broyée. 
 
a. Pour la poudre atomisée 
 
 
Figure 24. Graphe  montrant l’évolution des phases UO2 et U2N3 présentes au sein de la poudre atomisée au 
cours de l’expérience de diffraction des rayons X. 
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Les proportions des phases UO2 et U2N3 sont relativement faibles à température ambiante avant 
recuit (autour de 3% chacune). Ces dernières vont rapidement augmenter pour se stabiliser au cours 
de la première heure de recuit. Deux principales conclusions peuvent être déduites de ces 
observations : 
1. Puisque les proportions de ces phases n’évoluent pas au cours du recuit, on peut exclure 
l’hypothèse selon laquelle ces phases pourraient modifier les cinétiques et mécanismes 
de décomposition de la phase γ-U(Mo). En effet, la phase α-U n’est plus sujette à 
oxydation ou nitruration au cours du recuit, au-delà de la première heure où 
vraisemblablement un état d’équilibre a été atteint. 
2. Le fait que le taux d’oxydation soit plus faible à température ambiante qu'à 450°C montre 
que la phase α-U a tout de même subi une oxydation/nitruration pendant la première 
heure de recuit, ce qui vient fausser la proportion absolue de cette phase dans le 
matériau et par conséquent, sa proportion relative. 
 
Pour ces raisons, et au vu des proportions absolues des deux phases UO2 et U2N3 avant le traitement 
isotherme, une incertitude de ± 8 % a été définie sur les proportions relatives de la phase α-U, et de ± 
5 % sur les autres phases compte-tenu de la qualité des spectres collectés sur cette poudre en 
diffraction des rayons X. 
 
 
b. Pour la poudre broyée 
 
 
Figure 25. Graphe  montrant l’évolution des phases UO2 et U2N3 présentes au sein de la poudre broyée au cours 
de l’expérience de diffraction des rayons X. 
 
Dans le cas de la poudre broyée, les proportions des phases UO2 et U2N3 évoluent au cours du recuit 
sensiblement de la même manière que dans celui de la poudre atomisée, mais elles atteignent des 
valeurs plus élevées (cf. Figure 25). Cependant compte-tenu de la présence d'une proportion d’oxyde 
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déjà plus élevée à température ambiante avant le recuit (autour de 15 %), une incertitude plus élevée 
mais raisonnable pourra être prise en compte sur les proportions relatives de la phase α-U : ± 10 %. 
Enfin, au vu de la qualité des spectres collectés pour la poudre broyée, une incertitude plus élevée 
devra également être considérée pour les proportions relatives des phases γ-U(Mo) et U2Mo : ± 8 %. 
 
Pour finir, il est important de noter que l’affinement des pics de la phase U2Mo a nécessité un travail 
conséquent : en effet, pendant les premières heures de recuit, l’apparition de cette phase se 
manifeste par un élargissement du pic principal de la phase γ-U(Mo). La difficulté de prise en compte 
de cet élargissement qui se présente lorsque la quantité de phase U2Mo est faible, peut rapidement 
être source d’erreurs. De plus, l’identification d’U2Mo par diffraction est généralement difficile pendant 
les premières heures de recuit. 
3.1.2. Incertitudes sur les paramètres de maille ou volumes de maille 
Le paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) est relativement facile à déterminer compte-tenu de la 
quantité élevée de cette phase présente dès le début de recuit et de sa structure cubique. 
L’incertitude sur cette grandeur a été estimée  à ± 0,001 Å.  
Orthorhombique, de groupe d’espace Cmcm, (n°63, a ≠ b ≠ c et α = β = γ = 90°), la phase α-U peut, 
en fonction de sa teneur en molybdène, présenter une distorsion monoclinique (où a ≠ b ≠ c et α = β 
=90° et  γ = 92°). Cette phase est notée Uα’’ dans la littérature mais son groupe d’espace ainsi que sa 
structure cristalline n’ont pas encore été déterminés avec certitude. Afin de simplifier les 
comparaisons, seuls les volumes de maille seront utilisés pour étudier l’évolution de cette phase. 
L’incertitude sera donc calculée à partir d’une maille orthorhombique avec une incertitude de ± 0,001 
Å sur chaque paramètre de maille, soit une incertitude de ± 0,06 Å
3 
sur le volume de maille.  
Enfin, le cas du composé défini U2Mo (groupe d’espace Immm, n° 139, orthorhombique) est particulier 
puisque sa quantité de molybdène ne variant pas au cours du temps, seules les variations thermiques 
pourront influer sur son volume de maille. Dans ce cas, en considérant comme précédemment une 















3.2. ANNEXE C2 : FACTEURS DE QUALITE POUR LES AFFINEMENTS REALISES A PARTIR DES 
DONNEES DE DIFFRACTION 
Tableau 7. Facteurs de qualité pour les affinements réalisés sur poudres atomisées (étude par diffraction des 
rayons X et de neutrons) et sur poudre broyée (étude par diffraction des rayons X). 
 
3.3. ANNEXE C3 : RESULTATS QUANTITATIFS POUR LA POUDRE ATOMISEE ETUDIEE PAR 
DIFFRACTION DES RAYONS X  
L’objectif de cette expérience étant en priorité de comparer les résultats obtenus par diffraction des 
rayons X avec ceux obtenus par diffraction des neutrons, sa durée a été limitée à 20 h. 
3.3.1. Affinements des diffractogrammes 
La Figure 26 et la Figure 27, ci-après, correspondent respectivement aux affinements réalisés avant et 
après recuit. On rappelle que la double indexation est liée à la présence de la raie Kα2 du cuivre. 
 
a. Avant recuit 
 
A nouveau, seule la phase γ-U(Mo) est présente et il y a absence complète de phases de 
déstabilisation. En revanche, la présence de deux phases de « pollution », donnant lieu à des raies de 
faibles intensités, peut être notée. Il s’agit de phases exogènes, à savoir : du tungstène, qui a en fait 
servi à calibrer la température de la chambre lors d’une mesure préalable et de l’alumine, qui est le 
matériau constituant le porte échantillon.   
NB : avant et après recuit : à Tamb. 
Facteurs de confiance (%) 








6.4 6.7 2,9 5.3 
Moyenne au 
cours du recuit 
8.2 8.7 4.0 4.7 
Tamb après 
recuit 






64.1 46.6 32.7 2.0 
Moyenne au 
cours du recuit 
42.4 36.1 25.0 2.0 
Tamb après 
recuit 






46.1 42.3 37.6 1.2 
Moyenne au 
cours du recuit 
24.7 25.2 18.8 1.8 
Tamb après 
recuit 




Figure 26.  Zone sélectionnée d’un diffractogramme de rayons X affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre 
atomisée, avant recuit. 
 
b. Après recuit (Tamb) 
 
Les phases de décomposition, comme attendu, sont majoritaires au sein de l’échantillon. En 
revanche, de l’oxyde est cette fois-ci également présent, ce qui illustre une contribution de « surface » 
plus importante par rapport à l’expérience en transmission. L’affinement est relativement difficile (cf. 
pic encerclé dans la Figure 27 ci-après, par exemple) peut-être du fait de l'intervention d'effets 
microstructuraux "fins" (rugosités, textures…) que nous n'avons pas souhaité intégrer dans nos 
affinements dans un souci de systématisation d'un processus de traitement aussi simple que possible, 




Figure 27.  Zone sélectionnée d’un diffractogramme de rayons X affiné par la méthode de Rietveld sur la poudre 




De façon générale, les diffractogrammes obtenus par diffraction des rayons X ont un ratio signal/bruit 
moins important (d’un facteur 10 environ) que celui de ceux obtenus aux neutrons, ce qui va 
directement influer sur la précision d’affinement des différentes phases. 
3.3.2. Evolution des proportions de phases 
 
Figure 28. Evolution des proportions relatives des phases de déstabilisation et de la phase γ-U(Mo) de la poudre 
atomisée étudiée par diffraction des rayons X en fonction du temps pour un recuit à 450 °C. 
 
L’évolution des proportions relatives des phases γ-U(Mo), α-U et U2Mo, présentée sur la Figure 28, 
présente quelques différences notables à celle obtenue à partir des diagrammes de diffraction des 
neutrons, sur 20 h (présentée dans le manuscrit principal): 
- La phase γ-U(Mo) diminue fortement dès les premières heures de recuit, et un 
ralentissement conséquent de la cinétique de déstabilisation peut être observé ensuite : mais 
les proportions massiques diffèrent : 40 % restant de phase γ pour la diffraction de neutrons, 
après 20 h de recuit, contre 20 % environ pour la DRX. 
- La quantité d’U2Mo en fin de recuit est également en désaccord avec ce qui a été observé 
par diffraction de neutrons, à savoir une proportion finale (après 20 h) autour de 40 %, contre 
20 % en diffraction des neutrons.  
- La quantité de phase α-U est proche dans les deux cas (40% au bout de 20h pour la DRX 
contre 35% pour la diffraction des neutrons). Ces valeurs entrent dans les barres d’erreurs en 
lien avec la quantité d’oxyde. En effet, les proportions massiques d’UO2 se trouvent être 
autour de 10 % et expliqueraient donc ce décalage. En effet, la phase α-U s’oxyderait 
davantage que la phase γ-U(Mo) et serait de ce fait sous estimée. La phase U2N3, qui 
pourrait également participer à ce décalage dans les proportions massiques, est présente en 
faible quantité (inférieure à 5 %) sa teneur étant du même ordre de grandeur que l’incertitude. 
 
Finalement, les proportions relatives des phases γ-U(Mo) , α-U et U2Mo évoluent de façon 
cohérente dans les deux expériences de diffraction in situ (neutrons, rayons X), compte-tenu 




3.3.3. Evolution des paramètres (et/ou volumes) de maille 
3.3.3.1. Phase γ-U(Mo)  
Le paramètre de maille initial (température ambiante) est en accord avec le paramètre de maille 
calculé à partir des données de diffraction de neutrons, à savoir : 3,430 Å. Au cours du recuit, ce 
paramètre évolue peu et diminue de manière constante sur la plage [2,5h-20h] (cf. Figure 29). 
 
 
Figure 29. Evolution du paramètre de maille de la phase γ-U(Mo) en fonction du temps de recuit à 450°C pour la 
poudre atomisée étudiée par diffraction de rayons X. 
 
3.3.3.2. Phase α-U 
L’évolution du volume de la maille α-U se traduit aussi par l’existence d’un seul pseudo-plateau 
dont la valeur moyenne se situe à 84,53 Å
3
. L’évolution de ce volume sur 20 h, tel que mesuré par 
diffraction des rayons X, est donc cohérente avec l’évolution sur 20 h déterminée par diffraction de 
neutrons, compte-tenu des incertitudes de mesure (cf. Figure 30).  
 
Figure 30. Evolution du volume de la maille α-U en fonction du temps de recuit à 450°C pour la poudre atomisée 




3.3.3.3. Phase U2Mo 
Le volume de la maille est quasi constant avant le retour à température ambiante. Sa valeur est en 
accord avec celle mesurée par diffraction des neutrons (cf. Figure 31). 
 
 
Figure 31. Evolution du volume de la maille U2Mo en fonction du temps de recuit à 450°C pour la poudre 














4. ANNEXE D :  TECHNIQUES EXPERIMENTALES DE CARACTERISATION 
MICROSTRUCTURALE  
4.1.  ANNEXE D1. L’EBSD : ELECTRON BACK-SCATTERED DIFFRACTION OU DIFFRACTION DES 
ELECTRONS RETRODIFFUSES 
4.1.1. La technique 
 
L'EBSD est une méthode de détermination de l'état de cristallisation local d'un matériau (taille et 
orientation des grains), grâce à la diffraction des électrons rétrodiffusés. L’essentiel de la technique 
repose sur la détection des lignes de Kikuchi (cf. Figure 32). Ces lignes sont observables lorsque 
certains des électrons incidents qui entrent en contact avec l’échantillon sont diffusés en condition de 
Bragg. Pour une famille de plans donnée, les électrons vont former deux cônes de diffraction 
largement ouverts qui vont donner lieu à la formation de bandes de Kikuchi au contact d’un écran de 
phosphore : ces bandes représentent sur l’écran les plans diffractants. L’information que l’EBSD 
récupère est très surfacique puisqu’elle provient d'une dizaine de nanomètres d'épaisseur. La 
















Le matériel utilisé est une caméra EBSD (Electron BackScattered Diffraction), modèle Nordlys II 
Nano, de chez Oxford Instruments montée sur un microscope électronique à balayage de type FEI XL 
30 à canon FEG. Le logiciel AZtec, développé par Oxford Instruments, a permis d’acquérir les 
données EBSD qui ont ensuite été exploitée à l'aide de la suite logicielle Channel 5. 
 
4.1.3. Préparation des échantillons 
Les informations collectées par EBSD sont issues des 10 premiers nanomètres de la surface des 
échantillons environ : ceci entraine la nécessité d’avoir un protocole optimisé de préparation de la 
surface de l’échantillon. En ce qui concerne l’U(Mo), le challenge sera d’éviter la croissance d’une 
couche d’oxydation au cours de la préparation par un choix judicieux des produits de polissage utilisés 
ainsi que par une observation rapide des échantillons après préparation.  
Il n'existe pas, à notre connaissance, dans la littérature, de protocole établi relatif à la préparation de 
surface de particules d'U(Mo) pour l'EBSD. Par contre, un certain nombre de publications relatives à 
de l'U- massif sont disponibles. Elles concluent au recours à un polissage électrolytique en plusieurs 
étapes {R.J. McCabe 2006 – A.M. Kelly 2006} et/ou à un polissage ionique dans des conditions très 
particulières {D.A. Carpenter 2008 – J.F. Bingert 2004}. Ces deux méthodes requéraient un 
investissement en matériel assez important (surtout dans le cas du polissage ionique) et posaient des 
problèmes de "mise en actif" et de gestion des effluents (cas des polissages électrolytiques). C'est 
pourquoi nous ne les avons pas retenues et avons cherché à développer notre propre protocole, à 
partir d'étapes de polissage mécanique. Ce développement a nécessité de nombreux essais d'abord 
conduits sur des échantillons d'U(Mo)- massifs puis transposés sur plaques comme suit : 
Après un polissage grossier destiné à enlever le gainage en aluminium, les morceaux de plaques de 
combustible, ont subi : 
 
- une découpe, pour l’obtention d’un objet de taille adaptée à l’observation au MEB : rectangle 
d’environ 5x10 mm, 
- un pré-polissage classique au papier SiC jusqu'au grade 4000 afin de voir apparaître des 
particules U(Mo) en coupe,  
- un polissage « miroir » par une suspension diamantée (1 µm), pendant 10 minutes, 
- enfin, un polissage final de 10 minutes à l'aide d'une suspension de silice colloïdale de type 
OP-U (commercialisée par STRUERS et contenant des particules de silice de 0,05 µm) diluée 
à 50% en volume dans de l’éther monobutylique de l’éthylène glycol. Cette étape permet de 
révéler la microstructure des particules tout en limitant leur oxydation par contrôle du pH et de 








4.2. ANNEXE D2. LE MET : MICROSCOPE ELECTRONIQUE A TRANSMISSION 
4.2.1. La technique 
 
La microscopie électronique à transmission utilise un faisceau d’électrons rapides (E > 100 keV) 
transmis au travers d’un échantillon mince (dans la mesure du possible) d’un matériau, pour former 
une image de sa structure. Il se distingue du microscope optique essentiellement par son excellent 
pouvoir séparateur (résolution atomique). Pour les matériaux cristallisés, on peut également obtenir 
des clichés de diffraction électronique renseignant sur la structure cristalline. Enfin, un détecteur EDS 
(Energy Dispersive X-ray Spectrometry) peut être utilisé pour une étude locale de la composition 
chimique. 
Les deux principaux modes de fonctionnement d’un MET sont le mode « image » et le mode 
« diffraction ». Un des intérêts du MET est  de pouvoir associer les mesures de diffraction à des 
clichés de microscopie électronique. 
- Le mode diffraction : ce mode ne sera pas traité en détails ici dans la mesure où une annexe 
(D4) est déjà consacrée à l’indexation des clichés de diffraction. On rappellera juste que la loi 
de Bragg et son interprétation géométrique (c’est-à-dire la sphère d’Ewald) restent valables 
pour la diffraction des électrons par les cristaux. 
- Le mode image : au cours de la thèse, les deux types d’imagerie (champ clair et champ 
sombre) ont été utilisés. Au MET, du fait de la faible épaisseur des échantillons, des 
contrastes faibles sont observés entre les électrons diffusant peu ou pas du tout, sachant 
qu'ils sont tous récupérés dans le plan image. On utilise alors un diaphragme de contraste 
afin de sélectionner les faisceaux avec lesquels on veut former l’image : le faisceau transmis 
ou un (ou plusieurs) des faisceaux diffractés. Si on positionne le diaphragme autour du 
faisceau transmis, alors on forme une image en champ clair (ou Bright Field) : les parties qui 
diffusent ou diffractent le moins apparaissent claires. Si on positionne le diaphragme autour 
d’une tâche de diffraction : seules les cristallites dont une réflexion (hkl) a été sélectionnée 
apparaissent brillantes sur un fond sombre. On parle alors de mode image en champ sombre 
(ou Dark Field) {D.B. Williams 1996}.  
 
4.2.2. L’outil 
Le MET utilisé pour examiner les lames minces est un TECNAI 30 (constructeur FEI) dont la tension 
d’accélération est de 300 kV. Ce MET est équipé d’un canon à électrons de type LaB6. Une caméra 
« grand-angle » (modèle ORIUS 200 D) fournie par GATAN est installée sur le microscope et permet 
d'acquérir des images en mode "transmission" ainsi que des clichés de diffraction électronique. Un 
détecteur Si-Li, utilisé en couplage avec l'accessoire de balayage (STEM) du microscope sert à 
collecter le signal analytique constitué de photons X dispersés en énergie (EDS). Le logiciel TIA (TEM 
Imaging Analysis) développé par FEI est utilisé pour le traitement des résultats de microanalyse. 






4.2.3. Préparation de lames minces et examens par microscopie électronique en 
transmission (MET) 
Compte-tenu de l’objectif fixé pour l’étude, à savoir notamment la caractérisation des défauts 
structuraux présents dans les particules U(Mo), il a fallu sélectionner une méthode d’amincissement 
des échantillons permettant de limiter au maximum l’introduction de défauts qui ne seraient pas 
intrinsèques aux matériaux étudiés. Une méthodologie d’amincissement jusqu’à transparence aux 
électrons en trois étapes à partir de l’élément combustible sous forme de plaque a donc été 
développée {G. Champion 2011} (cf. Figure 33) : 
 
- Une première étape consiste à réaliser un polissage de la plaque afin d’éliminer le gainage qui 
entoure l’âme combustible. L’épaisseur de la matrice d’aluminium entourant les particules 
d’U(Mo) est également diminuée : on passe d’une épaisseur de plaque de 1400 µm à environ 
300 µm. Ce polissage est réalisé jusqu’à obtenir un aspect « miroir ».  
- Après la découpe d’échantillons de 3 mm de diamètre à l’emporte-pièce, une deuxième étape 
consiste à réaliser un amincissement électrochimique par double jet électrolytique. Il s'agit 
d'une méthode d'amincissement douce puisqu’elle n’engendre aucun défaut dans la 
microstructure. L’appareillage utilisé est un Tenupol-5, de marque STRUERS. L’électrolyte est 
de l’acide perchlorique dilué dans du méthanol (5% vol. de H3PO4) refroidi à – 45 °C. Le 
polissage est effectué à une tension de 20,5 V pendant 5 minutes environ. Cette étape permet 
de diminuer encore significativement l’épaisseur de la plaque et d'obtenir un profil en 
« cuvette » : de premiers trous apparaissent au centre de l’échantillon dont l'épaisseur passe 
de 300 µm à 100 nm sur les bords des trous. 
- Enfin, un bombardement ionique de courte durée permet d’élargir les zones minces 
observables et d'éliminer l'oxyde pouvant s'être formé lors des étapes précédentes. Sachant 
que cette technique peut introduire des défauts d’irradiation, le bombardement est limité à 5 
kV pendant 15 minutes puis 15 minutes à 2,5 kV (pour un amincissement final à basse 
énergie destiné à éliminer les éventuels défauts introduits lors de l'étape précédente). 











Figure 33. Représentation schématique de la méthode de réalisation de lames minces à partir de plaques U(Mo). 




Amincissement ionique final 
Polissage classique 
Réalisation de disques de 3mm de 




La succession de ces étapes permet d’obtenir en bordure de trous, des zones observables au MET 
(cf. Figure 34). Notons toutefois qu'il est extrêmement difficile d'obtenir des zones minces étendues 
dans l'U(Mo) car les particules s'amincissent beaucoup plus lentement que la matrice d'aluminium, ce 
qui conduit fréquemment à leur déchaussement. 










Figure 34. Micrographies électroniques à balayage de lames minces produites à partir de plaques (a) 

















4.3. ANNEXE D3 : FICHES JCPDS 
Les fiches JCPDS donnent la liste des plans diffractants possibles pour une structure cristalline 
donnée, avec en particulier les distances inter-réticulaires qui seront utilisées pour l’indexation des 
clichés de diffraction électronique. On trouvera ci-après celles que nous avons utilisées pour 
dépouiller les clichés de diffraction électronique que nous avons réalisés. 





















4.4. ANNEXE D4 : METHODE D’INDEXATION D’UN CLICHE DE DIFFRACTION 
La démarche suivie pour indexer un cliché de diffraction au cours de la thèse est décrite 
succinctement ci-après. Elle consiste en 4 étapes et permet à partir de la mesure des distances sur le 
cliché, d’identifier une structure cristalline qui pourra être rattachée à une phase parmi celles 





Identification d’une zone pouvant servir de référence.  
Pour un cliché de diffraction simple (de haute symétrie, pris sur une phase connue), à partir de la 
relation suivante dhkl x D = K (où dhkl est la distance inter-réticulaire, D est la distance mesurée sur 
le cliché de diffraction et K une constante associée à la longueur de chambre utilisée pour réaliser 
la diffraction), il est possible d’établir une valeur de la constante qui servira ensuite à indexer des 
clichés de diffraction plus « compliqués » pris à la même longueur de chambre. 
 
Dans le cas présent, le cliché de diffraction choisi comme référence a été pris sur un échantillon 
U(Mo). Les tâches de diffraction sont organisées sous la forme d’un carré parfait (cf. Figure 35) : il 
s’agit fort probablement de la phase γ-U(Mo) cubique centré dont nous connaissons : 
- le dhkl : 1,715 Å pour le plan {200} (à partir des fiches JCPDS) 
- la distance mesurée entre deux tâches de diffraction, en passant par la tâche centrale qui 
correspond au faisceau transmis (souvent caché par le « beamspot » sur le cliché pour 
éviter de saturer la caméra) D = 54,7 mm. 
 
Soit une valeur de constante K = 1,715 x 54, 700 = 93,490 
 
A partir de cette constante, il suffit de faire le chemin inverse pour retrouver les distances inter-
réticulaires des autres tâches diffractantes : 
 




     
    
 = 2,415 Å correspondant au plan {110} 
 














 Indexer : 
 
Figure 35 : cliché de diffraction "simple" utilisé pour déterminer la constante du microscope. 
 Vérifier : par calcul des angles : par exemple, les plans (110) et (110) 
doivent être perpendiculaires et les plans (200) et (110) doivent former un 
angle à 45 °. Pour cela, une relation entre les (h, k, l), (h’, k’, l’) et l’angle ʘ 
existe et dépend du réseau cristallin. Pour un réseau cubique : 
 
Cos ʘ = 
           
√                           
 
 
Nous retrouvons bien les angles de 90 ° et 45 °, respectivement entre les plans (110) / (110) et les 
plans (200) et (110). 
 
A ce stade, un axe de zone [uvw] peut être déterminé à l'aide de la relation : hu + kv + lw = 0, avec :  
h, k et l : indices des différents plans (hkl) identifiés précédemment, 
u, v et w : indices de la direction [uvw] qui constitue l'axe de zone. 
En effet, les plans réticulaires (hkl) ayant une direction commune [uvw] sont des plans en zone et la 
rangée [uvw] est leur axe de zone. 
 






 étape  
Une fois que la constante a été calculée et vérifiée, d’autres clichés pris avec la même 
longueur de chambre peuvent être indexés. 
Exemple : le réseau rectangulaire ci-après comprend 3 distances particulières d1, d2 et d3 (Figure 36). 
 
 
Figure 36 : exemple de cliché de diffraction électronique à dépouiller. 
 
D1 = 55,5 mm soit d’après une constante K = 93, 49  d1 = 1,68 Å 
D2 = 87,5 mm  d2 = 1,07 Å 
D3 = 104,00 mm  d3 = 0.90 Å 
A partir des fiches JCPDS, il est possible d’associer les plans suivants de la phase γ-U(Mo): 
d1 = 1,68 Å  {200} 
d2 = 1,07 Å  {310} 
d3 = 0.90 Å  {312} 
Il est alors possible d’indexer le cliché de la sorte (Figure 37) : 
 





Puis les angles peuvent être vérifiés selon la même méthodologie que précédemment (en mesurant 
puis en vérifiant par le calcul) : 
On s'intéresse ici, par exemple, à l'angle entre le plan (002) et le plan (312). Sa valeur mesurée est 
d'environ 58° (cf. Figure 38) et sa valeur calculée est de 57,7° : il y a donc un bon accord entre ces 
deux valeurs, ce qui conforte le dépouillement proposé. 
 
 
Figure 38 : relevé d'un angle entre plans réticulaires, sur le cliché de diffraction étudié. 
Enfin, l’axe de zone de ce cliché est [130] car il remplit la condition hu + kv +lw = 0 pour l'ensemble 













5. ANNEXE E :  INFORMATIONS COMPLEMENTAIRES RELATIVES A LA METHODE 
DE DEPOT CHIMIQUE EN PHASE VAPEUR (CVD) 
5.1.1. Principe de la CVD 
L’objectif du dépôt chimique en phase vapeur (ou CVD : Chemical Vapor Deposition) est la réalisation 
de couches dont les applications sont variées : protection thermique, mécanique… Le principe général 
implique un matériau à déposer, sous forme gazeuse : le précurseur.  Ce dernier s’écoule vers le 
substrat et l’élément à déposer est libéré par le gaz suite à une réaction chimique. Le gaz réactif est 
ensuite éjecté du réacteur où a eu lieu la réaction. Le précurseur est dans notre cas un composé 
organométallique (l’acétyl acétonate d'aluminium : Al(C5H7O2)3) qui se décompose en fournissant de 
l'alumine.  
Les principales étapes du procédé peuvent être définies comme suit (cf. Figure 39) : 
1. Vaporisation et transport des molécules du précurseur (du sublimateur jusqu’au réacteur) 
2. Diffusion des molécules du précurseur à la surface du substrat 
3. Absorption des molécules du précurseur par la surface 
4. Décomposition des molécules du précurseur à la surface et germination d’une couche 
solide 








5.1.2. La CVD en lit fluidisé 
Dans le cadre de l’application de la CVD à des produits pulvérulents, une mise en suspension de ces 
derniers sera préférée afin de garantir un contact efficace entre la phase gazeuse et la poudre (de 
façon à obtenir un dépôt homogène à la fois à l’échelle de la poudre mais également à l’échelle du lot 
de poudre). D’après une étude bibliographique menée par {Ph. Rodriguez 2010}, il en est ressorti que 
la configuration « CVD en lit fluidisé » serait la meilleure option afin d’assurer une qualité de dépôt 
optimale. Dans ce cas, la vapeur passe par un distributeur afin d’obtenir des conditions de dépôt plus 














(a)                                                                        (b) 
Figure 40. Configurations a) « lit fluidisé » {C. Vahlas 2003} et b) « lit à jet » {M. Olazar 2003} de la 
technique CVD. 
 
La configuration "lit fluidisé" a donc été sélectionnée pour la réalisation des dépôts dans le cadre de la 
thèse. Le principe général de dépôt par CVD d’alumine sur des particules U(Mo), dans cette 


























Figure 41. Principe général de la CVD en lit fluidisé, appliquée au dépôt d’alumine sur des particules 
U(Mo). 
 
5.1.3. Notre installation 
Comme cela est décrit dans le manuscrit principal, une partie du four nommé « Gaia » (cf.  
Figure 42), ayant servi à la production de particules dites « triso » a été adaptée pour obtenir une 
configuration « lit fluidisé ». 
Lit de particules en 
suspension 
Dépôt d’alumine sur 
les particules 











Figure 42. Vue générale schématique de l’installation CVD Gaïa 
 
Une photographie des pièces principales constituant le four CVD en configuration lit fluidisé est 
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